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Resumo	
Compósitos	 de	matriz	 de	 titânio	 beta	metaestável	 exibem	 potencial	 para	 usos	 em	 partes	
críticas	de	aeronaves,	como	nos	motores,	pois	a	matriz	atende	a	diversos	requisitos	nesse	tipo	
de	aplicação	em	temperaturas	ambiente	e	elevadas,	como	resistência	à	oxidação	e	corrosão,	
além	 de	 boa	 resistência	 mecânica	 e	 estabilidade	 térmica	 na	 condição	 envelhecida.	 Já	 os	
reforços	 aumentam	 a	 dureza,	 módulo	 de	 elasticidade	 e	 resistência	 mecânica,	 além	 de	
evitarem	o	crescimento	dos	grãos.	O	objetivo	deste	trabalho	foi	de	aumentar	as	propriedades	
de	dureza,	módulo	de	elasticidade	e	resistência	mecânica	da	liga	de	titânio	beta	metaestável	
Beta	21S	 introduzindo	 três	 teores	de	B4C	na	 liga,	0,5%,	1,5%	e	3%	em	peso	de	B4C.	Como	
resultado	obtiveram-se	compósitos	pela	formação	de	partículas	 in-situ	de	TiB	e	TiC.	Foram	
avaliados	 materiais	 na	 condição	 bruta	 de	 solidificação	 (BS),	 e	 após	 serem	 submetidos	 à	
tratamento	térmico	de	solubilização,	seguido	por	duas	condições	de	resfriamento,	rápida	em	
água	(RA)	e	lenta	no	forno	(RF).	Em	todos	as	condições	dos	compósitos	foram	identificados	
precipitados	de	TiB	e	TiC,	sendo	que	com	a	adição	de	0,5%	de	B4C	houve	uma	distribuição	
dendrítica	das	partículas	finas	na	matriz	de	titânio,	enquanto	com	1,5%	de	B4C,	próximo	da	
composição	eutética	de	ambos	B	e	C	em	Ti,	as	partículas	são	maiores,	porém	somente	com	
3%	de	 adição	de	B4C	houve	 a	 formação	de	precipitados	primários.	O	 aumento	 gradual	 da	
adição	de	B4C	reduziu	o	tamanho	dos	grãos	de	fase	beta.	Nos	materiais	BS	e	RA,	o	resfriamento	
foi	 rápido	 o	 suficiente	 para	 retenção	 total	 de	 fase	 beta	 na	 matriz.	 No	 material	 resfriado	
lentamente	identificou-se	fase	alfa	e	o	incremento	no	teor	de	B4C	provocou	um	refinamento	
da	fase	alfa	e	estabilização	da	fase	beta.	As	técnicas	de	difração	de	raios-X	(DRX)	e	difração	de	
elétrons	retro-espalhados	(EBSD)	auxiliaram	na	identificação	das	fases	presentes,	sendo	que	
a	análise	da	fase	alfa	no	material	RF	com	maior	teor	de	B4C,	requereu	técnicas	de	microscopia	
eletrônica	 de	 transmissão	 (MET),	 que	 associada	 a	 ferramenta	 ASTAR,	 permitiu	 a	
caracterização	de	fases	com	algumas	dezenas	de	nanômetros	de	espessura.	O	interessante	
efeito	do	aumento	da	carga	de	indentação	em	ensaios	de	dureza	foi	investigado	no	material	
BS.	 A	 análise	 distinta	 da	 dureza	 da	 matriz	 e	 reforços	 foi	 feita	 por	 nanoindentação,	 e	 do	
compósito	por	ensaios	de	micro	e	macrodureza,	sendo	que	para	todas	as	cargas	houve	um	
aumento	 na	 dureza	 com	 a	 adição	 de	 B4C.	 Nos	 materiais	 RA	 houve	 um	 incremento	 da	
microdureza,	resistência	mecânica	à	compressão	a	frio	e	a	quente,	e	módulo	de	elasticidade	
pela	presença	das	partículas	in-situ.	Nos	materiais	RF,	devido	à	menor	presença	de	fase	alfa	
no	material	com	3%	de	B4C,	houve	uma	redução	na	microdureza	nesta	composição,	porém,	a	
resistência	mecânica	em	temperatura	ambiente	aumentou	com	a	adição	de	B4C.	
Palavras-chave:	 Ligas	 de	 titânio	 -	 Propriedades	 mecânicas;	 Compósitos;	 Microestrutura;	
Nanoindentação.	
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Abstract	
Beta	 metastable	 titanium	 matrix	 composites	 exhibit	 potential	 for	 use	 in	 critical	 parts	 of	
aircraft,	as	in	engines,	as	the	matrix	meets	several	requirements	for	this	type	of	application	at	
room	 and	 high	 temperatures,	 such	 as	 oxidation	 and	 corrosion	 resistance,	 and	 also	 good	
mechanical	 strength	 and	 thermal	 stability	 in	 aged	 condition.	 The	 reinforcements	 increase	
hardness,	modulus	of	elasticity,	mechanical	strength,	and	avoid	grain	growth.	The	objective	
of	this	work	was	to	improve	the	hardness,	modulus	of	elasticity	and	mechanical	strength	of	
the	Beta	21S	beta	metastable	alloy	by	adding	three	levels	of	B4C	to	the	alloy,	0,5%,	1,5%	e	3%	
in	weight	of	B4C.	As	result,	it	was	produced	composite	due	to	in-situ	formation	of	TiB	and	TiC.	
Materials	were	analyzed	in	as-cast	condition	(BS),	and	after	being	submitted	to	a	solubilization	
heat	treatment,	with	two	cooling	rates,	fast	in	water	(RA)	and	slow	in	the	furnace	(RF).	TiB	and	
TiC	precipitates	were	identified	in	all	materials,	and	with	the	addition	of	0.5%	of	B4C	there	was	
a	dendritic	distribution	of	the	fine	particles	 in	the	titanium	matrix,	while	with	1.5%	of	B4C,	
which	is	close	to	the	eutectic	composition	of	both	B	and	C	in	Ti,	the	particles	are	larger,	but	
only	with	3%	addition	of	B4C	there	was	the	formation	of	primary	precipitates.	The	gradual	
increase	of	addition	of	B4C	 reduces	 the	 size	of	 the	grains	of	beta	phase.	 In	 the	BS	and	RA	
materials,	the	cooling	was	fast	enough	for	total	retention	of	beta	phase	in	the	matrix.	In	the	
slowly	cooled	material	alpha	phase	was	identified	and	the	increase	in	B4C	content	caused	a	
refinement	of	the	alpha	phase	and	stabilization	of	the	beta	phase.	X-ray	diffraction	(XRD)	and	
electron	backscattered	diffraction	(EBSD)	techniques	helped	to	identify	the	present	phases,	
and	 the	 analysis	 of	 the	 alpha	 phase	 in	 the	 RF	material	 with	 higher	 B4C	 content	 required	
transmission	 electron	microscopy	 (TEM)	 techniques,	 that	 associated	with	 the	 ASTAR	 tool,	
allowed	the	characterization	of	phases	with	a	few	nanometers	of	thickness.	The	interesting	
effect	of	increasing	the	indentation	load	on	hardness	tests	was	investigated	in	the	BS	material.	
The	 different	 analysis	 of	 the	 hardness	 of	 the	 matrix	 and	 reinforcements	 was	 made	 by	
nanoindentation,	 and	of	 the	 composite	by	micro	and	macrohardness	 tests,	 and	 for	all	 the	
loads	there	was	an	increase	in	hardness	with	the	addition	of	B4C.	In	the	RA	materials,	there	
was	an	increase	in	microhardness	and	mechanical	strength	in	room	and	hot	compression	tests	
due	to	the	presence	of	in-situ	particles.	In	the	RF	materials,	due	to	the	lower	amount	of	alpha	
phase	 in	 the	 material	 with	 3%	 of	 B4C,	 there	 was	 a	 reduction	 in	 microhardness	 in	 this	
composition,	 however,	 the	 mechanical	 strength	 at	 room	 temperature	 increased	 with	 the	
addition	of	B4C.	
Keywords:	 Titanium	 alloys	 -	 Mechanical	 properties;	 Composites;	 Microstructure;	
Nanoindentation.	
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1.	INTRODUÇÃO		
	
1.1.	Contextualização	e	considerações	iniciais	
	
	 As	 ligas	 de	 titânio	 beta	 apresentam	 um	 amplo	 conjunto	 de	 propriedades	 que	
dependem	da	microestrutura,	sendo	esta	modificada	por	diferentes	tratamentos	térmicos,	
rotas	 de	 processamentos	 termomecânicos	 e	 variações	 na	 composição	 química.	 A	
característica	 intrínseca	de	excelente	razão	entre	resistência	mecânica	e	peso,	associada	à	
resistência	 em	 temperaturas	 elevadas	 de	 algumas	 dessas	 ligas,	 atende	 os	 requisitos	 para	
várias	aplicações	na	indústria	aeroespacial	[MOURITZ,	2012].	
	 A	liga	de	titânio	beta	metaestável	Beta	21S	(TIMETALÒ	21S),	composta	pelos	seguintes	
elementos:	Ti-15Mo-3Al-3Nb-0,2Si	em	%	de	peso	(a	partir	daqui	todas	as	composições	citadas	
neste	 trabalho	 serão	 definidas	 em	%	 de	 peso,	 ao	menos	 que	 seja	 citado	 o	 contrário),	 foi	
desenvolvida	no	final	da	década	de	1980	para	ser	empregada	em	ambientes	com	temperatura	
elevada	 e	 altamente	 oxidantes,	 devendo	 ser	 resistente	 também	 à	 fragilização	 por	 fluídos	
hidráulicos.	É	termicamente	estável	até	565°C	por	longos	períodos	de	operação,	podendo	ser	
utilizada	 brevemente	 até	 650°C	 [BOYER,	 1995;	 COTTON	 et	 al.,2015].	 Mesmo	 tendo	 sido	
desenvolvida	com	este	propósito,	as	propriedades	desta	liga	podem	se	degradar	após	longas	
exposições	em	altas	temperaturas,	principalmente	pela	coalescência	dos	grãos	que	acarreta	
no	detrimento	das	propriedades	mecânicas.	Por	essa	razão,	pesquisas	têm	sido	feitas	para	
restringir	 esse	 fenômeno	 através	 da	 precipitação	 de	 fases	 finas	 induzindo	 o	 efeito	 de	
ancoramento	Zener	[CHERUKURI	et	al.,	2009;	SUN	et	al.,	2012].	
	 Nas	 últimas	 décadas,	 a	 influência	 da	 adição	 de	 boro	 (B)	 e	 carbono	 (C)	 tem	 sido	
estudada	intensivamente	em	matrizes	metálicas	de	titânio	puro	(CP)	com	diferentes	graus	de	
pureza	[BERMINGHAM,	2008;	NI,	2008],	assim	como	em	ligas	alfa	e	alfa	+	beta	[NANDWANA	
et	al.,	2012;	RASTEGARI	e	ABBASI,	2013],	contudo	trabalhos	em	ligas	metaestáveis	de	titânio	
beta	ainda	são	escassos	e	recentes	[MÁLEK	et	al.,	2014;	ZHAO	et	al.,	2015].	Ambos	B	e	C	têm	
solubilidade	extremamente	baixa	nas	fases	alfa	e	beta	de	titânio,	sendo	0,02%	para	o	boro	a	
temperatura	ambiente	[MURRAY	et	al.,	1986]	e	para	o	carbono	0,12%	a	500°C	e	0,5%	a	900°C	
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[CADOFF	 e	 NIELSEN,	 1953].	 Quando	 adicionados	 ao	 titânio,	 precipitados	 de	 compostos	
intermetálicos	são	formados	a	partir	da	seguinte	reação:	
	 					Ti	+B	"	TiB		 	 	 	 	 (1.1)	
					Ti	+C	"	TiC			 	 	 	 	 (1.2)	
	 Quando	 carboneto	 de	 boro	 (B4C)	 é	 utilizado,	 em	 excesso	 de	 titânio,	 a	 reação	
estequiométrica	produz	de	forma	in-situ	TiB	ou	TiB2	e	TiC,	na	proporção	de	4:1	para	TiB	ou	2:1	
para	TiB2:	
5Ti	+	B4C	"		4TiB	+	TiC									 	 	 	 (1.3)	
3Ti	+	B4C	"	2TiB2	+	TiC								 	 	 	 (1.4)	
	 Ambas	equações	(1.3)	e	(1.4)	são	exotérmicas,	contudo	em	excesso	de	titânio,	a	reação	
(1.3)	ocorre	preferencialmente	pois	tem	menor	energia	livre	de	Gibbs	se	comparada	à	(1.4)	
[HALVERSON	et	al.,	1986;	RANGANATH	et	al.,	1992].	 	
	 Para	baixas	concentrações	de	B,	a	partir	da	reação	in-situ,	a	morfologia	predominante	
do	TiB	se	dá	na	forma	de	whiskers	(formato	de	fio),	enquanto	grandes	aglomerados	com	área	
transversal	hexagonal	são	formados	quando	há	maior	concentração	de	boro,	normalmente	
acima	da	 composição	eutética,	 em	1,5%	de	B	 [LI	 et	 al.,	 1993].	Conforme	pesquisadores	 já	
demonstraram,	essas	partículas	são	extremamente	eficientes	para	evitar	o	aumento	dos	grãos	
através	do	efeito	ancoramento	Zener.	Aumento	na	dureza,	no	módulo	de	elasticidade	e	na	
resistência	mecânica	são	esperados	com	a	presença	dessas	fases	[SEN	e	RAMAMURTY,	2010],	
onde	mecanismo	de	endurecimento	por	transferência	de	carga	é	possibilitado	devido	à	boa	
interface	entre	partícula	e	matriz	[CHOI	e	KIM,	2013].	O	acúmulo	preferencial	de	discordâncias	
nos	arredores	dos	boretos	pode	provocar	uma	redução	significativa	da	ductilidade	em	teores	
de	boro	acima	de	0,2%	[SARKAR	et	al.,	2011].	
	 Partículas	equiaxiais	de	TiC	também	atuam	no	aumento	da	resistência	da	liga	e	estudos	
revelaram	 que	 quantidades	 de	 carbono	 abaixo	 de	 0,2%	 não	 apresentam	 impacto	 na	
ductilidade	[CHEN	e	LORETTO,	2004].	Adições	de	carbono	produzem	um	efeito	significativo	no	
refinamento	de	fase	alfa	após	tratamento	de	envelhecimento	em	matrizes	de	titânio	beta	[WU	
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et	al.,	2006;	SARKAR	et	al.,	2013].	
	 CHERUKURI	et	al.	(2009)	incorporou	traços	de	boro	em	concentração	de	0,1%	na	liga	
Beta	21S	enquanto	CHEN	et	al.	(2001)	empregou,	separadamente,	diferentes	quantias	de	boro	
e	carbono	na	liga	Ti-15Mo,	a	qual	tem	grande	similaridade	com	a	liga	estudada	neste	trabalho.	
Contudo,	trabalhos	relacionados	a	adição	concomitante	de	B	e	C	na	liga	Beta	21S	para	análise	
do	efeito	híbrido	provocado	pela	adição	de	ambos	elementos	na	referida	liga	ainda	não	foram	
explorados.	 Logo,	 o	 estudo	 das	 reações	 in-situ	 a	 partir	 da	 adição	 de	 B4C	 em	 ligas	 beta	 e	
consequentemente	 das	 microestruturas	 desenvolvidas	 através	 das	 diferentes	 rotas	 de	
processamento,	 apresenta	 potencial	 de	 beneficiar	 aplicações	 aeroespaciais.	 Desta	 forma	
acredita-se	que	a	 liga	Beta	21S	possa	manter	 suas	propriedades	mecânicas	projetadas	por	
períodos	de	operação	superiores	em	aplicações	em	temperaturas	elevadas.	
	 Este	 trabalho	 pode	 ser	 dividido	 em	 duas	 partes,	 sendo	 a	 primeira	 focada	 na	
compreensão	das	propriedades	mecânicas	e	estrutura	dos	novos	materiais	no	estado	bruto	
de	 solidificação	 e	 a	 segunda	 parte,	 após	 tratamento	 térmico	 de	 solubilização	 seguido	 por	
resfriamento	em	água	e	em	forno.	A	soma	destes	conjuntos	de	observações	experimentais	
abrange	grande	parte	das	principais	propriedades	mecânicas	consideradas	na	aplicação	real	
da	liga	Beta	21S.	Através	de	técnicas	experimentais	em	equipamentos	que	se	encontram	no	
limiar	 das	 tecnologias	mais	 recentes,	 como	 caraterização	microestrutural	 pela	 ferramenta	
ASTAR	 no	 microscópio	 eletrônico	 de	 transmissão	 e	 também	 o	 uso	 do	 simulador	
termomecânico	 Gleeble	 3800,	 pôde-se	 obter	 dados	 com	 elevada	 confiabilidade	 que	
representam	as	características	mais	críticas	do	material	desenvolvido.	
1.2.	Objetivos	
	
	 O	objetivo	principal	e	mais	abrangente	deste	trabalho	envolve	o	desenvolvimento	de	
um	 material	 compósito	 para	 aplicação	 em	 temperaturas	 ambiente	 e	 elevadas	 com	
propriedades	superiores	à	da	liga	Beta	21S,	através	da	produção	de	materiais	onde	partículas	
in-situ	sejam	formadas	pela	adição	de	B4C	em	três	concentrações	diferentes	em	uma	matriz	
metálica	de	titânio	Beta	21S.	De	forma	específica	trata-se	como	objetivos:	
• Determinação	das	propriedades	mecânicas	de	nanodureza,	microdureza,	macrodureza,	e	
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módulo	de	elasticidade	do	material	no	estado	bruto	de	solidificação;	
• Determinação	das	propriedades	mecânicas	de	microdureza	e	resistência	à	compressão	do	
material	produzido	após	homogeneização	e	resfriamento	em	água	e	forno;	
• Utilização	 do	 equipamento	 Gleebleâ3800	 do	 Laboratório	 Nacional	 de	 Nanotecnologia	
para	compressão	em	temperaturas	elevadas	das	amostras	homogeneizadas	e	resfriadas	
em	água,	determinando	a	resistência	à	compressão	e	módulo	de	elasticidade	em	150°C,	
300°C,	600°C	e	900°C;	
• Análise	 microestrutural	 das	 amostras	 obtidas,	 por	 meio	 de	 diversas	 técnicas	 como:	
microscopia	eletrônica	de	varredura	(MEV),	microscopia	eletrônica	de	transmissão	(MET),	
difração	 de	 raios-X	 (DRX),	 difração	 de	 elétrons	 retro-espalhados	 (EBSD)	 e	 análise	
composicional	 por	 espectroscopia	 de	 raios-X	 por	 dispersão	 de	 energia	 (EDS).	
	
2.	REVISÃO	BIBLIOGRÁFICA	
	
2.1.	Titânio	e	suas	ligas	
	
2.1.1.	Propriedades	básicas	
	
	 Pertencente	ao	grupo	IV	dos	metais	de	transição,	com	número	atômico	22	e	massa	
atômica	 47,90	µ,	 o	 titânio	 apresenta	 características	 que	permitem	a	 formação	de	 solução	
sólida	com	diversos	metais	de	transição,	como	Mo,	V,	Nb,	Zr,	entre	outros.		
	 Por	se	tratar	de	um	material	com	mudança	alotrópica	entre	as	fases	alfa,	com	estrutura	
hexagonal	compacta	(HC)	e	beta,	cúbica	de	corpo	centrado	(CCC)	em	temperaturas	acima	da	
beta	transus	 (882°C	para	o	Ti-CP),	é	possível	obter	uma	gama	de	propriedade,	que	quando	
associado	 aos	 elementos	 de	 liga	 adicionais	 como	 os	 citados	 acima,	 torna	 esse	 material	
extremamente	versátil	 [BANERJEE	e	MUKHOPADHYAY,	2010].	A	 tabela	2.1	dispõe	algumas	
propriedades	do	titânio	e	de	outros	materiais	estruturais,	onde	nota-se	a	baixa	densidade,	
condutividade	 térmica	 e	 coeficiente	 de	 expansão	 térmica	 do	 titânio	 em	 comparação	 aos	
outros	elementos,	além	da	elevada	resistência	à	corrosão.		
	
	 19	
Tabela	2.1	–	Propriedades	do	titânio	e	de	outros	materiais	estruturais	metálicos	
	 Ti	 Fe	 Ni	 Al	
Temperatura	de	
fusão	(°C)	
1670	 1538	 1455	 660	
Transformação	
alotrópica	 a	
!!"°$
	b	 a	
%&"°$
	g	 -	 -	
Estrutura	
cristalina	
HC	®	CCC	 CCC	®	CFC	 CFC	 CFC	
Módulo	de	
elasticidade	a	
temperatura	
ambiente	(GPa)	
115	 215	 200	 72	
Densidade	
(g/cm3)	
4,5	 7,9	 8,9	 2,7	
Condutividade	
térmica	(W/m	K)	
15-22	 68-80	 72-92	 221-247	
Coeficiente	de	
Expansão	
Térmica		(´10-6	
K-1)	
8,8	 12,1	 13,3	 23,4	
Resistência	a	
Corrosão	
Muito	elevada	 Baixa	 Média	 Alta	
Reatividade	com	
oxigênio	
Muito	elevada	 Baixa	 Baixa	 Alta	
Fonte:	Adaptado	de	LÜTJERING	e	WILLIAMS	(2007)	e	VEIGA	et	al	(2012).	
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2.1.2.	Produção	e	aplicações	do	titânio	
	
	 A	 abundância	 de	 titânio	 na	 crosta	 terrestre	 em	 suas	 formas	 minerais	 de	 ilmenita	
(FeTiO3)	e	rutilo	(TiO2)	e	o	conhecimento	de	suas	propriedades	superiores	à	diversos	materiais	
estruturais,	poderia	trazer	a	suposição	de	que	este	elemento	seria	aplicado	massivamente	em	
setores	importantes	como	o	automobilístico	e	de	construção	civil.	Contudo,	o	elevado	custo	
de	extração	e	processamento	do	titânio	a	partir	do	minério	limita	seu	uso	a	setores	onde	o	
balanço	 entre	 benefícios	 e	 custo	 é	 justificado,	 como	 na	 produção	 de	 aeronaves,	 em	
componentes	industriais	na	área	química	e	equipamentos	médicos	e	odontológicos	[SEONG	
et	 al.,	 2009].	 Na	 tabela	 2.2	 são	 apresentados	 os	 valores	 relativos	 à	 obtenção	 de	 outros	
materiais	como	o	aço	e	alumínio	comparados	ao	titânio	e	como	a	forma	do	produto	final,	em	
lingote	ou	chapa,	modifica	o	custo	associado.	
Tabela	2.2	–	Comparativo	dos	custos	entre	diferentes	metais	estruturais	
USD/Ton.	
Produto	 Aço	 Alumínio	 Titânio	
Minério	
Metal	
Lingote	
Chapa	
9	
45	
70	
135	-	270	
45	
495	
520	
450	-	2250	
100	
2450	
4080	
6750	-	22500	
Fonte:	FROES	et	al.	(2007).	
	
	 Para	 obtenção	 do	 titânio	 em	 sua	 forma	 esponjosa,	 que	 precede	 a	 utilização	 para	
produção	de	qualquer	outro	item,	o	minério	deve	ser	submetido	ao	processo	Kroll,	onde,	a	
100°C	o	rutilo	é	clorado,	juntamente	com	um	denso	produto	derivado	do	petróleo,	rico	em	C,	
formando	o	tetraclorato	de	titânio	e	subprodutos.	TiCl4	é	submetido	a	destilação	fracionada	e	
reduzido	em	magnésio	líquido,	formando	Ti	puro	[KROLL,	1940;	CHEN	et	al.,	2000;	ZHANG	et	
al.,	2011a].			Em	seguida,	a	etapa	de	fundição	do	material	produzido	anteriormente	demanda	
atmosfera	inerte	devido	à	alta	reatividade	do	titânio	com	oxigênio.	Posteriormente,	o	material	
deve	 passar	 por	 diversos	 tratamentos	 térmicos,	 como	 homogeneização,	 solubilização,	
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envelhecimento,	 assim	 como	 conformação	 mecânica	 como	 forjamento	 e	 laminação	 para	
obtenção	dos	produtos	com	as	características	desejados.	O	excessivo	controle	necessário	na	
produção	 e	 processamento	 do	 titânio,	 visto	 que	 suas	 aplicações	 requerem	 elevada	
confiabilidade,	resulta	no	aumento	significativo	de	seu	custo	comparado	a	outros	materiais	
que	são	produzidos	em	maior	escala	e	com	requerimentos	energéticos	menores	[LEYENS	e	
PETERS,	2003].	
	 Dentre	as	ligas	de	titânio	mais	utilizadas	no	mercado	global,	a	que	mais	se	destaca	é	a	
Ti-6Al-4V,	representando	50%	do	consumo	mundial	enquanto	titânio	CP	engloba	de	20	a	30%	
do	 restante	 deste	 mercado	 [LEYENS	 e	 PETERS,	 2003],	 ligas	 beta,	 como	 a	 utilizada	 neste	
trabalho,	 ainda	 representam	um	percentual	baixo	de	apenas	1%	a	3%	no	mercado	global.	
Contudo,	 o	 aumento	 de	 pesquisas	 e	 a	 aplicação	 em	 partes	 estruturais	 essenciais	 em	
aeronaves,	como	o	trem	de	pouso	e	partes	do	motor,	têm	trazido	grande	visibilidade	para	
essas	ligas	[BOYER	e	BRIGGS,	2005;	COTTON	et	al.,	2015].	
	 Ainda	dentro	do	tópico	de	aplicações	do	titânio	na	indústria	aeronáutica,	justifica-se	
seu	uso	quando:	busca-se	uma	redução	do	peso,	já	que	possui	alta	resistência	mecânica	com	
densidade	40%	menor	que	do	aço;	há	limitações	de	espaço	em	determinados	componentes	
onde	 seções	 transversais	 muito	 grandes	 de	 alumínio	 seriam	 necessárias;	 a	 resistência	 à	
corrosão	 atua	 como	 fator	 positivo	 adicional	 em	 segmentos	 quentes	 do	 motor;	 há	 a	
necessidade	de	baixo	módulo	de	elasticidades	para	o	caso	da	substituição	de	molas	de	aço	
[BOYER,	 1996].	 Na	 tabela	 2.3	 são	 apresentadas	 as	 principais	 ligas	 de	 titânio	 aplicadas	 em	
aeronaves.	
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	 É	importante	citar	o	diverso	mercado	em	que	o	titânio	e	suas	ligas	estão	presentes,	
como:	no	automobilístico	[SCHAUERTE,	2003;	FROES	et	al.,	2004],	principalmente	em	carros	
esportivos	e	de	alta	performance;	na	 indústria	petroquímica	e	de	energia,	onde	ambientes	
altamente	 corrosivos	 podem	 ser	 explorados	 eficientemente	 com	 o	 uso	 de	 tubulações	 e	
equipamentos	 produzidos	 a	 partir	 de	 ligas	 de	 titânio	 [SCHUTZ	 e	 WATKINS,	 1998];	 em	
implantes	 ortopédicos	 e	 produtos	 odontológicos	 devido	 à	 característica	 de	 boa	
biocompatibilidade	do	titânio	com	o	corpo	humano	[ELIAS	et	al.,	2008];	na	indústria	civil,	como	
adorno	ou	cobertura	de	construções	com	um	viés	artístico,	devido	ao	brilho	e	a	beleza	estética	
que	 o	 titânio	 possibilita	 [ADAMUS,	 2014]	 e	 em	 bens	 de	 consumo	 como	 itens	 esportivos	
[YAMADA,	1996;	FROES,	2002].	
2.1.3.	Ligas	de	titânio		
	
	 As	 ligas	de	 titânio	geralmente	possuem	vários	elementos,	 sendo	estes	 classificados	
como	 alfa	 estabilizadores,	 beta	 estabilizadores	 ou	 neutros,	 formando	 soluções	 sólidas	
substitucionais	ou	intersticiais	(Tabela	2.4).	
Tabela	2.3	–	Exemplos	de	aplicações	de	ligas	de	titânio	na	indústria	aeronáutica		
Estruturas	da	fuselagem	
Tubos	Hidráulicos	 Ti-3Al-2,5V	
Piso	 Ti-CP	
Trem	de	pouso	 Ti-10V-2Fe-3Al;	Ti-6Al-6V-2Sn	
Estrutura	das	janelas	 Ti-6Al-4V	
Molas	 Ti-15V-3Cr-3Sn-3Al	
Componentes	do	motor	
Discos	e	lâminas	da	ventoinha	
Ti-6Al-4V;	Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo	
Discos	e	lâminas	do	compressor	
Estator	do	compressor	 Ti-35V-15Cr	
Bocal	de	exaustão	(bocal	e	plugue)	 BETA	21S	
Fonte:	VEIGA	et	al.	(2012)	
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	 Tabela	2.4	–	Caráter	alfa	ou	beta	estabilizador	de	diversos	elementos	de	liga	
	
Alfa	
estabilizador	
Beta	estabilizador	 Neutros	
	 	 	 	 	 b	eutetóide	  b	Isomorfo	 	 	
Substitucional	 Al		 Fe	 Mn	 Cr	 Co	 Ni	 Cu	 Si								H	 Mo	 V	 Nb	 Sn	 Zr	
Intersticial	 O	 N	 B	 C	 	 	 	 	 	 	 	 	 	 	 	 	
	 Fonte:	Adaptado	de	JAFFEE	(1958)	e	BOYER	et	al.	(1993).		
	 A	 quantidade	dos	 elementos	 adicionados	 ao	 titânio	 possibilita	 a	 predominância	 de	
determinada	fase	na	temperatura	ambiente,	sendo	estas	classificadas	de	forma	abrangente	
em	ligas	 alfa,	alfa+beta	e	beta,	com	as	subclasses	near	alfa	e	near	beta.	As	modificações	nos	
diagramas	 de	 fase	 a	 partir	 da	 adição	 de	 elementos	 como	 os	 citados	 na	 tabela	 2.4,	 são	
apresentadas	na	figura	2.1.	
	
Neutros	 Alfa	estabilizadores	 Beta	estabilizadores	
	 Beta	Isomorfo	 Beta	Eutetóide	
Figura	2.1	–	Efeitos	dos	elementos	de	liga	no	diagrama	de	fase		
Fonte:	LEYENS	e	PETERS	(2003)	
	
	 Em	 uma	 tentativa	 de	 determinar	 mais	 precisamente	 os	 efeitos	 de	 alfa	 e	 beta	
estabilizadores,	quantificando	os	elementos	adicionados	ao	titânio,	foram	desenvolvidas	as	
seguintes	equações	[ROSENBERG,	1970;	MOLCHANOVA,	1995]:	
Aleq=	[Al]	+	[Zr]/3	+	[Sn]/3	+	10	[O]		 	 	 	 	 	 	 												(2.1)	
	Moeq	=	[Mo]	+	[Ta]/5	+	[Nb]/3,6	+	[W]/2,5	+	[V]/1,25	+		 	 	 	 												(2.2)	
1,25	[Cr]	+1,25	[Ni]	+	1,7	[Mn]	+	1,7	[Co]	+	2,5	[Fe]		 	 	 	 	 													
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	 Deve-se	considerar	a	composição	em	peso	de	cada	um	dos	elementos	na	liga,	sendo	
que	a	equação	2.1,	de	Al	equivalente,	mensura	o	grau	de	estabilidade	da	fase	alfa,	visto	que	
alumínio	e	oxigênio	são	elementos	fortemente	alfa	estabilizadores.	É	importante	notar	que	
mesmo	Zr	e	Sn	sendo	considerados	neutros,	nessa	equação	eles	são	qualificados	como	alfa	
estabilizadores	fracos	devido	à	similaridade	química	entre	Zr	e	Ti	e	ao	fato	que	Sn	na	presença	
de	Al	forma	o	composto	Ti3Sn	que	atua	na	estabilidade	de	fase	alfa	[LÜTJERING	e	WILLIAMS,	
2007].	Da	mesma	forma,	o	efeito	cumulativo	dos	elementos	beta	estabilizadores	é	avaliado	
pela	equação	2.2,	de	Mo	equivalente,	onde	nota-se	a	grande	influência	do	molibdênio,	cromo,	
níquel,	manganês,	 cobalto	 e	 ferro	 na	 estabilização	 da	 fase	 beta.	 A	 utilização	 conjunta	 de	
ambas	as	equações	2.1	e	2.2	determina	a	classificação	da	liga	em	liga	alfa,	alfa	+	beta	e	beta.	
Ligas	alfa	e	near	alfa	
	 A	manipulação	da	microestrutura	permite	uma	combinação	de	propriedades,	onde	
ligas	 com	 predomínio	 de	 fase	 alfa	 tem	 maior	 demanda	 em	 aplicações	 cuja	 resistência	 à	
corrosão	 é	 prioritária,	 como	 no	 caso	 das	 tubulações	 de	 trocadores	 de	 calor	 [BANERJEE	 e	
WILLIAMS,	2013].	
	 A	fase	alfa,	de	estrutura	hexagonal	compacta,	apresenta	parâmetros	de	rede	próximos	
à:	a	=	0,295	nm	e	c	=	0,468	nm	[SPREADBOROUGH	e	CHRISTIAN,	1959].	A	tabela	2.5	apresenta	
as	propriedades	mecânicas	de	algumas	ligas	alfa.	É	possível	visualizar	o	aumento	significativo	
da	 resistência	mecânica	com	o	aumento	da	estabilidade	da	 fase	alfa	a	partir	da	adição	de	
elementos	estabilizadores,	que	é	representado	pelo	aumento	da	temperatura	onde	ocorre	a	
mudança	da	fase	beta	para	alfa	(beta	transus).	Devido	a	sua	estrutura	cristalina,	a	fase	alfa	se	
comparada	a	fase	beta	apresenta	maior	resistência	a	deformação	plástica;	menor	ductilidade;	
propriedades	 anisotrópicas;	 taxa	 de	 difusão	 duas	 ordens	 de	 magnitude	 menor;	 maior	
resistência	à	fluência	e	menores	densidades	[WEISS	e	SEMIATIN,	1999].	Mesmo	não	sendo	
uma	liga,	o	titânio	puro	é	classificado	como	liga	alfa	e	este	possui	vários	graus	de	pureza	que	
são	dependentes	da	quantidade	de	impurezas	como	nitrogênio	(N),	hidrogênio	(H),	oxigênio	
(O)	e	ferro	(Fe).	Ainda	é	importante	ressaltar,	que	as	ligas	dessas	classes	possuem	resquícios	
de	fase	beta	distribuída	no	material,	podendo	atingir	um	valor	de	10%	em	volume	nas	ligas	
near	alfa,	devido	à	adição	de	1	a	2%	de	beta	estabilizadores	[LÜTJERING	e	WILLIAMS,	2007].	
Dessa	forma	ligas	alfa,	apresentam	valores	de	Aleq	>	5,	e	de	Moeq	<	2.	
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Tabela	2.5	–	Propriedades	mecânicas	de	ligas	alfa	e	near	alfa	
Liga	 Composição	
 Beta	
transus	
(°C)	
Dureza	
(HV)	
E	
(GPA)	
Tensão	de	
escoamento	
(MPa)	
Limite	de	
resistência	a	
tração	(MPa)	
Alonga
mento	
(%)	
Ligas	alfa	
Ti	CP	 99,98Ti	 882	 100	
100-
145	
140	 235	 50	
Ti	Grau	4	
Ti-0,5Fe-
0,4O	
950	 260	
100-
120	
480-655	 550	 15	
Ti	Grau	6	 Ti-5Al-2,5Sn	 1040	 300	 109	 827	 861	 15	
Ligas	near	alfa	
Ti-6-2-4-
2-S	
Ti-6Al-2Sn-
4Zr-2Mo-
0,1Si	
995	 340	 114	 990	 1010	 13	
TIMETAL	
1100	
Ti-6Al-
2,7Sn-4Zr-
0,4Mo-0,4Si	
1010	 -	 112	 900-950	 1010-1050	 10-16	
TIMETAL	
834	
Ti-5,8Al-
4Sn-3,5Zr-
0,5Mo-
0,7Nb-
0,35Si-
0,06C	
	
1045	 350	 120	 910	 1030	 6-12	
Fonte:	LEYENS	e	PETERS	(2003).	
	
Ligas	alfa	+	beta	
	 As	ligas	alfa	+	beta	oferecem	uma	ampla	faixa	de	resistência	mecânica,	tenacidade,	e	
são	indicadas	para	aplicações	em	altas	temperatura,	o	que	as	tornam	atrativas	para	aplicações	
aeroespaciais.	Elas	contêm	geralmente	de	10	a	20%	de	fase	beta	[SEMIATIN	et	al.,	1997]	a	
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partir	de	adição	de	4	a	6%	de	elementos	beta	estabilizadores	[JOSHI,	2006].	Valores	de	Aleq	e	
Moeq	são	próximos,	variando	de	3	a	9	para	ambos.	
	 As	propriedades	mecânicas	das	fases	alfa	e	beta	destoam	consideravelmente	uma	das	
outras,	 o	 que	 as	 torna	 interessantes	 visto	 que	 tratamentos	 térmicos	 e	 processamentos	
mecânicos	podem	hibridizar	 ambas	 as	 fases,	 potencializando	 seus	benefícios.	A	 tabela	 2.6	
apresenta	as	propriedades	mecânicas	das	principais	ligas	alfa	+	beta.	
Tabela	2.6	–	Propriedades	mecânicas	de	ligas	alfa	+	beta	
Liga	 Composição	
 Beta	
transus	
(°C)	
Dureza	
(HV)	
E	
(GPA)	
Tensão	de	
escoamento	
(MPa)	
Limite	de	
resistência	a	
tração	(MPa)	
Alonga
mento	
(%)	
Ti-6-4	 Ti-6Al-4V	 995	
300-
400	
110-
140	
800-1100	 900-1200	 13-16	
Ti-6-6-2	 Ti-6Al-6V-2Sn	 945	
300-
400	
110-
117	
950-1050	 1000-1100	 10-19	
Ti-6-2-
2-2-2	
Ti-6Al-2Sn-
2Zr-2Mo-2Cr-
0,25Si	
-	 -	
110-
120	
1000-1200	 1100-1300	 8-15	
Ti-6-2-
4-6	
Ti-6Al-2Sn-4-
Zr-6Mo	
940	
330-
400	
114	 100-1100	 1100-1200	 13-16	
Fonte:	LEYENS	e	PETERS	(2003).	
Ligas	near	beta	e	beta	
	 A	estrutura	cristalina	da	fase	beta	é	cubica	de	corpo	centrado	com	parâmetro	de	rede	
próximo	 a	 0,330	 nm	 [SENKOV	 et	 al.	 2001].	 A	 tabela	 2.7	 apresenta	 as	 propriedades	 das	
principais	ligas	beta.	
	 A	versatilidade	nas	propriedades	é	fator	de	destaque	nas	ligas	beta,	em	decorrência	
da	 ampla	 variedade	 de	 tratamentos	 térmicos	 possíveis	 que	 podem	 oferecer	 elevada	
resistência	 mecânica,	 resistência	 à	 fadiga,	 assim	 como	 materiais	 com	 baixo	 módulo	 de	
elasticidade,	ideais	para	aplicações	biomédicas.	A	adição	de	elementos	beta	estabilizadores	
reduz	 a	 temperatura	 beta	 transus,	 sendo	 possível	 a	 obtenção	 de	 até	 100%	 de	 fase	 beta	
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metaestável	 em	 temperatura	 ambiente	 a	 partir	 do	 resfriamento	 rápido,	 facilitando	 a	
deformação	a	frio.	Essas	ligas,	contudo,	apresentam	alta	densidade,	faixas	de	processamento	
pequenas	 para	 algumas	 ligas,	 elevado	 custo	 devido	 à	 adição	 de	 elementos	 caros	 e	
instabilidade	microestrutural	[COTTON	et	al.,	2015].	
Tabela	2.7	–	Propriedades	mecânicas	de	ligas	beta	
Liga	 Composição	
 Beta	
transus	
(°C)	
Dureza	
(HV)	
E	
(GPA)	
Tensão	de	
escoamento	
(MPa)	
Limite	de	
resistência	
a	tração	
(MPa)	
Alonga
mento	
(%)	
Beta	III	
Ti-11,5Mo-
6Zr-4,5Sn	
760	
250-
450	
83-
103	
800-1200	 900-1300	 8-20	
Beta	C	
Ti-3Al-8V-
6Cr-4Mo-4Zr	
795	
300-
450	
86-
115	
800-1200	 900-1300	 6-16	
Ti-10-2-3	
Ti-10V-2Fe-
3Al	
800	
300-
470	
110	 1000-1200	 1100-1400	 6-16	
Ti-15-3	
Ti-15V-3Cr-
2Fe-3Al	
760	
300-
450	
80-
100	
800-1000	 800-1100	 10-20	
Ti-5553	
Ti-5Al-5Mo-
5V-3Cr-1Zr	
860	 -	 -	 800-1170	 880-1240	 4-15	
Fonte:	LEYENS	e	PETERS	(2003).	
	 	
	 Para	 suprimir	 a	 formação	 de	 fase	 alfa	 em	 temperatura	 ambiente	 é	 preciso	 que	 o	
Moeq>=	10	[BOYER	et	al.	1993].	A	tabela	2.8	mostra	a	quantidade	necessária	dos	elementos	
para	obter-se	100%	de	fase	beta.	As	ligas	near	beta	não	tem	adição	suficiente	de	elementos	
beta	estabilizadores	para	manutenção	de	toda	a	fase	beta	como	as	ligas	beta	metaestáveis.	
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Tabela	2.8	–	Efeitos	de	elementos	beta	estabilizadores	
Elemento	 Tipo	 Betac	(%	peso)a	
Mo	 Isomorfo	 10	
V	 	 15	
W	 	 22,5	
Nb	 	 36	
Ta	 	 45	
Fe	 Eutetóide	 3,5	
Cr	 	 6,5	
Cu	 	 13	
Ni	 	 9	
Co	 	 7	
aQuantidade	aproximada	para	retenção	de	100%	da	
fase	beta	a	partir	do	resfriamento	em	água.	 
	
	 A	figura	2.2	apresenta	o	Mo	equivalente	de	diversas	ligas,	sendo	que	os	valores	que	
dividem	uma	classificação	da	outra	são	subjetivos	e	variam	com	a	referência.	Valores	de	Al	
equivalente	não	devem	ser	maiores	que	4.	
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Mo	equivalente	(%	peso)	
Figura	2.2	–	Mo	equivalente	de	varias	ligas	beta	
Fonte:	COTTON	et	al.	(2015)	
	
2.1.4.	Microestrutura	e	transformações	de	fase	
	
	 Os	diversos	tratamentos	térmicos	associados	a	variações	nas	composições	permitem	
uma	ampla	variedade	de	morfologias	para	as	fases	alfa	e	beta.	
Estruturas	alfa	
• Alfa	primário	
	 É	 a	 estrutura	 hexagonal	 compacta	 que	 permanece	 após	 tratamentos	 térmicos	 no	
campo	de	temperatura	alfa	+	beta	(próxima	à	beta	transus),	tendo	sua	quantidade	reduzida	
na	 beta	 transus	 e	 desaparecendo	 acima	 desta	 temperatura.	 Pode	 ser	 lamelar,	 quando	 o	
resfriamento	é	médio	ou	 lento	a	partir	do	campo	de	 temperatura	alfa	+	beta	ou	equiaxial	
quando	é	deformada	em	temperaturas	abaixo	da	beta	transus.	
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	 A	fase	a2	é	composta	por	Ti3Al	e	aparece	em	ligas	com	quantidade	de	alumínio	maior	
que	o	limite	de	solubilidade	de	6%	e	com	concentrações	de	oxigênio	acima	de	0,2%	[BOYER	et	
al.,	1993].	
• Alfa	secundário	ou	Beta	transformado	
	 Refere-se	às	estruturas	que	se	formam	a	partir	da	transformação	da	fase	beta	em	alfa,	
quando	 há	 tempo	 suficiente	 para	 nucleação	 e	 crescimento.	 Podem	 ter	 as	 seguintes	
morfologias	[BOYER	et	al.,	1993;	LÜTJERING	e	WILLIAMS,	2007]:	
Ø Serrilhada:	 Ocorre	 em	 titânio	 puro	 ou	 ligas	 alfa	 quando	 resfriadas	 rapidamente	 a	
partir	de	temperaturas	acima	da	beta	transus.	Possui	formato	irregular	com	pontas	
nos	contornos	de	grão.	
Ø Acicular	 ou	 Lamelar:	 Fase	 fina	 com	 aparência	 de	 agulha,	 ocorre	 quando	 há	 uma	
partição	controlada,	por	meio	de	difusão,	dos	elementos	alfa	estabilizadores	para	a	
lamela	e	beta	estabilizadores	para	a	 fase	beta	 remanescente.	No	grão	primário	de	
beta	podem	se	formar	até	12	colônias	de	lamelas	de	alfa	com	orientações	diferentes,	
dando	origem	à	estrutura	Widmanstätten.		
Ø Placas:	Fase	grande	e	alongada	de	alfa	formada	em	liga	alfa	e	alfa	+	beta	quando	o	
resfriamento	 é	 lento	 a	 partir	 de	 temperatura	 acima	 da	 beta	 transus.	
	
Estruturas	martensíticas	
	 De	acordo	com	a	figura	2.3,	há	formação	de	estruturas	martensíticas	dependendo	da	
temperatura	 e	 da	 quantidade	 de	 elementos	 beta	 estabilizadores.	 A	 taxa	 de	 resfriamento	
também	é	um	fator	que	 influencia	a	formação	martensítica,	pois	quando	é	rápida,	 impede	
mecanismos	de	difusão	de	longo	alcance.	Tal	transformação	envolve	o	movimento	de	átomos	
de	 titânio	 por	 processo	 de	 cisalhamento	 resultando	 na	mudança	 da	 fase	 cúbica	 de	 corpo	
centrado	para	a	fase	hexagonal	compacta	ou	ortorrômbica	[LÜTJERING	e	WILLIAMS,	2007].	
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Figura	2.3	–	Diagrama	de	fase	ilustrando	a	influência	da	adição	de	elementos	beta	
estabilizadores	a	temperatura	de	formação	de	estruturas	martensíticas.		
Fonte:	Adaptado	de	NAG	(2008).	
	
• Martensita	hexagonal	(a’)	
	 Trata-se	de	uma	fase	hexagonal	compacta,	em	não-equilíbrio,	formada	em	ligas	com	
baixa	concentração	de	elementos	beta	estabilizadores	a	partir	do	resfriamento	rápido	abaixo	
da	temperatura	MS(a’).	O	aumento	desses	elementos	reduz	a	temperatura	MS	dificultando	a	
formação	 da	 martensita	 [BANERJEE	 e	 WILLIAMS,	 2013].	 Em	 sistema	 b-isomorfos,	 o	
envelhecimento	de	ligas	com	a’	resulta	na	formação	de	alfa	no	formato	de	ripas	intercaladas	
por	fase	beta	refinada.	Enquanto	em	sistemas	b-eutetóides	a	decomposição	pode	gerar	fase	
alfa	e	compostos	intermetálicos	[CONTIERI	et	al.,	2014].	
• Martensita	ortorrômbica	(a’’)	
	 Ocorre	em	sistemas	com	predominância	de	elementos	de	liga	adicionais	como	Mo	e	
Nb	durante	o	resfriamento	rápido	da	fase	beta	metaestável,	onde	o	aumento	da	quantidade	
de	 elementos	 beta	 estabilizadores	 distorce	 a	 estrutura	 cristalina	 HC,	 sendo	 essa	 fase	
caracterizada	 como	 ortorrômbica.	 Mesmo	 sendo	 uma	 fase	 martensítica,	 apresenta	 baixa	
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dureza,	 aumenta	a	ductilidade	à	 temperatura	ambiente	e	 também	atua	 com	precursor	na	
formação	de	precipitados	refinados	de	fase	alfa	[ZHENG	et	al.,	2016].	
• Martensita	de	deformação	(a’’)	
	 Possui	 estrutura	 similar	 à	martensítica	ortorrômbica,	 contudo,	é	 gerada	a	partir	da	
deformação	de	 fase	beta	metaestável.	Tensões	mínimas,	na	 faixa	de	150	MPa,	podem	ser	
suficientes	para	formação	dessa	fase	[DUERIG	et	al.,	1982;	KOLLI	et	al.,	2015].	
Estruturas	beta	
	 Nesse	grupamento	serão	inseridas	as	fases	beta	e	suas	variações,	sendo	consideradas	
as	fases	ômega	dentro	dessa	classificação,	pois	são	fases	de	transição,	decompostas	a	partir	
da	fase	beta	metaestável.	
• Beta	estável	
	 Pode	 ser	 formada	 com	 a	 segregação	 e	 concentração	 de	 elementos	 beta	
estabilizadores,	podendo	ocorrer	até	em	ligas	alfa	e	titânio	puro	quando	há	concentração	de	
ferro	em	determinada	região,	formando	ilhas	de	fase	beta	estável	[BOYER	et	al.,	1993].	
• Beta	Fleck		
	 Formação	similar	a	estrutura	citada	acima,	contudo	ocorre	majoritariamente	em	ligas	
beta.	Nesse	caso,	a	presença	massiva	de	elementos	beta	estabilizadores	 concentrados	em	
uma	região,	reduz	a	beta	transus	daquele	local	provocando	modificações	microestruturais	que	
podem	influenciar	na	homogeneidade	das	propriedades	[SEAGLE	et	al.,	1999;	MITCHELL	et	al.,	
2006].	
• Beta	metaestável	
	 É	a	fase	retida	a	partir	do	resfriamento	rápido	em	faixas	de	temperaturas	alfa	+	beta	
ou	acima	da	beta	transus,	quando	há	presença	suficiente	de	elementos	beta	estabilizadores	
(Figura	 2.3).	 A	 possibilidade	 de	 decomposição	 da	 fase	 beta	 metaestável	 a	 partir	 de	
tratamentos	térmicos	posteriores	torna	as	ligas	que	contêm	esta	fase,	muito	atraentes	para	
diversas	aplicações,	como	já	citado	em	tópicos	anteriores.	Trata-se	de	uma	fase	com	baixa	
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resistência	mecânica	e	alta	ductilidade.	Ligas	de	titânio	beta	metaestáveis	são	aquelas	onde	a	
faixa	 de	 temperatura	 de	 formação	martensítica	 se	 situa	 abaixo	 da	 temperatura	 ambiente	
[DONACHIE,	2000].		
• Beta	linha	(b’)	
	 Como	visto	na	figura	2.3,	em	ligas	com	elevado	teor	de	elementos	beta	estabilizadores,	
pode	 haver	 a	 formação	 da	 fase	 beta	 com	 mesma	 estrutura	 CCC,	 porém	 com	 menor	
concentração	de	elementos	beta	estabilizadores,	ou	seja,	há	uma	separação	entre	fases	ricas	
em	solutos	e	outras	pobres	em	soluto.	Tais	regiões	se	distribuem	na	matriz	de	beta,	contudo,	
não	alteram	consideravelmente	as	propriedades	do	material	[BOYER	et	al.	1993].	
• Ômega	atérmico	(wa)	
	 São	partículas	nano-estruturadas	(~2	a	4	nm)	formadas	a	partir	do	resfriamento	rápido	
em	 ligas	 que	 pertencem	 a	 uma	 estreita	 faixa	 de	 concentrações	 de	 elementos	 beta	
estabilizadores	(Figura	2.3).	É	formada	a	partir	de	processos	de	transformação	de	fase	sem	
difusão	e	podem	interferir	nas	propriedades	mecânicas	[WILLIAMS	et	al.	1971;	MURAKAMI,	
1980;	NAG,	2008]	
• Ômega	isotérmico	(wiso)	
	 É	formada	durante	o	envelhecimento	na	faixa	de	temperaturas	de	100	a	475°C	de	ligas	
beta,	sendo	considerada	a	continuação	do	desenvolvimento	do	ômega	atérmico,	pois	possui	
maior	tamanho	e	tem	um	gradiente	de	composição	na	fronteira	com	a	fase	beta,	visto	que	
rejeita	elementos	beta	estabilizadores	para	se	tornar	estável.	Por	se	tratar	de	uma	fase	de	
transição,	a	continuidade	do	envelhecimento	resultará	na	fase	alfa	de	equilíbrio	e	como	são	
precipitados	coerentes	provocam	a	degradação	de	propriedade	mecânicas	como	ductilidade	
e	tenacidade	a	fratura	[MURAKAMI,	1980;	PRIMA	et	al.,	2000]	
	 As	fases	ômega	podem	ter	estrutura	similar	à	hexagonal	em	ligas	com	baixo	teor	de	
elementos	beta	estabilizadores	e	trigonal	em	ligas	com	alto	teor.	A	transformação	atérmica	
envolve	a	movimentação	cisalhante	na	direção	<111>	da	estrutura	beta	CCC,	sendo	ilustrada	
na	figura	2.4,	que	mostra	os	planos	(222)	da	estrutura	CCC	e	como	ocorre	a	mudança	para	a	
estrutura	trigonal	do	ômega	[LÜTJERING	e	WILLIAMS,	2007].	
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Figura	2.4	–	Planos	(222)	da	estrutura	CCC	da	fase	beta,	na	transformação	para	a	fase	de	
ômega	trigonal.		
Fonte:	LÜTJERING	e	WILLIAMS	(2007).	
	
2.1.5.	Mecanismos	de	deformação	
	
	 A	 deformação	 no	 titânio	 é	 afetada	 por	 diversos	 parâmetros	 como:	 composição	
química,	classificação	da	liga,	condição	provida	pelo	último	tratamento	térmico,	além	da	taxa	
de	deformação	e	temperatura	do	processamento.	A	maclação	e	escorregamento	apresentam-
se	como	os	principais	mecanismos	de	deformação.	
	 Os	 planos	 mais	 comuns	 de	 escorregamento	 na	 fase	 alfa	 com	 estrutura	 HC	 são	
apresentados	na	figura	2.5,	enquanto	a	figura	2.6	mostra	os	planos	da	fase	beta	CCC.	A	menor	
simetria	e	menor	quantidade	de	sistemas	de	escorregamentos	torna	a	fase	alfa	menos	dúctil	
e	mais	anisotrópica,	se	comparada	a	fase	beta	[CALLISTER	e	RETHWISCH,	2011].	Em	titânio	de	
alta	pureza,	o	escorregamento	prismático	é	dominante;	já	o	escorregamento	no	plano	basal	
é	 favorecido	 quando	 há	 orientação	 desse	 plano	 com	 a	 tensão	 aplicada;	 ligas	 com	 poucos	
elementos	 intersticiais	 não	 apresentam	deformação	no	plano	piramidal	 [SOBOYEJO,	 2002;	
FROES,	2015].	
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	Plano	de	deslizamento	1010	
(prismático)	
Plano	de	deslizamento	1011	
(piramidal)	
Plano	de	deslizamento	0001	
(basal)	
Figura	2.5	–	Principais	planos	de	escorregamento	no	titânio	alfa.		
Fonte:	FROES	(2015).	
	
	
	
Figura	2.6	–	Principais	planos	e	direções	de	escorregamento	no	titânio	beta.		
Fonte:	FROES	(2015).	
	
	 A	deformação	permanente	por	maclação	ocorre	principalmente	em	ligas	de	titânio	de	
alta	pureza,	 sendo	 induzida	muitas	 vezes	por	procedimentos	metalográficos	 como	 secção,	
lixamento	e	polimento.		
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2.1.6.	Processamentos	termomecânicos	em	ligas	beta	
	
	 Os	 principais	 processamentos	 termomecânicos	 realizados	 nas	 ligas	 de	 titânio	
envolvem	 o	 esquema	 representado	 na	 figura	 2.7	 onde	 a	 deformação,	 recozimento	 e	
envelhecimento	são	afetados	por	diversos	parâmetros.	
	
Deformação	 Recozimento	 Envelhecimento	
Temperatura	 Tempo	 Tempo	
Taxa	de	deformação	 Temperatura	 Temperatura	
Modo	de	deformação	 Taxa	de	resfriamento	 	
Taxa	de	resfriamento	 	 	
Figura	2.7	–	Tratamentos	termomecânicos	das	ligas	de	titânio.		
Fonte:	LEYENS	e	PETERS	(2003).	
	
	 Após	a	fundição,	os	lingotes	são	normalmente	homogeneizados	acima	da	beta	transus	
e	 conformados	 nessa	 região	 para	 homogeneizar	 elementos	 químicos	 e	 a	 microestrutura,	
removendo	efeito	de	segregação	da	estrutura	bruta	de	solidificação.	Após	a	solubilização	e	
resfriamento,	as	ligas	beta	podem	ser	deformadas	acima	da	b	transus,	na	região	de	transição	
de	fase	ou	abaixo	da	b	transus	[WEISS	e	SEMIATIN,	1998].	
	 As	 ligas	 beta	 são	 tipicamente	 conformadas	na	 condição	 solubilizada	 visto	que	essa	
condição	 oferece	 menor	 resistência	 mecânica	 já	 que	 há	 predomínio	 da	 fase	 beta.	 O	
endurecimento	dessas	ligas	é	realizado	a	partir	do	envelhecimento,	onde	partículas	de	fase	
alfa	precipitam	de	forma	dispersa	no	material,	nessa	etapa	a	ductilidade	é	reduzida.	Pode-se	
continuar	o	 tratamento,	 causando	o	 superenvelhecimento,	o	que	deteriorará	a	 resistência	
buscando	 um	 balanço	 favorável	 com	 a	 ductilidade,	 tenacidade	 e	 estabilidade	 em	
Beta	Transus	
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temperaturas	elevadas.	Tais	processamentos	permitem	a	extensa	variação	tanto	do	módulo	
de	elasticidade	do	material,	como	também	da	já	citada	resistência	mecânica	e	de	várias	outras	
propriedades.	
Deformação	acima	da	beta	transus	
	 Deformações	 acima	 da	 temperatura	 de	 transformação	 alotrópica	 geralmente	 são	
realizadas	em	ligas	com	alto	teor	de	elementos	beta	estabilizadores,	visto	que	estas	possuem	
b	transus	menores,	abaixo		de	800°C	(tabela	2.7),	ou	seja,	têm	um	requerimento	energético	
menor.	 Algumas	 dessas	 ligas	 apresentam	 escoamento	 descontínuo,	 com	 uma	 acentuada	
tensão	de	deformação	plástica,	seguida	por	valores	constantes	[WEISS	e	SEMIATIN,	1998].	Tal	
pico	de	tensão	é	reduzido	com	o	aumento	da	temperatura	e	tamanho	de	grão	e	com	a	redução	
da	 taxa	 de	 deformação.	 A	 adição	 de	 elementos	 em	 solução	 sólida	 com	o	 titânio	 também	
reflete	no	aumento	deste	valor.	A	recuperação	dinâmica,	onde	discordâncias	são	criadas	e	
aniquiladas,	 é	 possibilitada	 nessa	 faixa	 de	 temperatura,	 pois	 a	 energia	 de	 ativação	 da	
deformação	e	dos	mecanismos	de	autodifusão	de	algumas	ligas	beta	de	titânio	são	próximo,	
130-175	 kJ/mol	 [MCQUEEN	 et	 al.	 1987]	 e	 153	 kJ/mol	 [MONTHEILLET	 et	 al.	 1992],	
respectivamente.		
	 Deformações	nessa	faixa	de	temperatura	podem	gerar	microestruturas	não	uniformes	
devido	à	recristalização	seletiva	em	regiões	ao	longo	dos	contornos	de	grão,	enquanto	regiões	
no	interior	dos	grãos	deformados	não	recristalizam	na	mesma	proporção.	
	 Algumas	 variações	 são	 permitidas	 quando	 a	 deformação	 é	 realizada	 nessa	 faixa.	 A	
figura	 2.8(a)	 mostra	 o	 caso	 onde	 a	 deformação	 é	 seguida	 pela	 recristalização	 e	
envelhecimento	 em	 duas	 etapas,	 com	 o	 “pré-envelhecimento”,	 enquanto	 a	 figura	 2.8(b)	
ilustra	 o	 processo	 onde	 o	 recozimento	 é	 realizado	 posteriormente	 à	 deformação,	 seguido	
também	pelo	envelhecimento.	
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(a)
	
								Homogeneização					Deformação							Recristalização						Pré-envelhecimento						Envelhecimento	
(b)	
	
Homogeneização	 Deformação	 Recozimento	 Envelhecimento	
Figura	2.8	–	Deformações	acima	da	b	transus.	a)	Deformação	seguida	por	recristalização	e	
envelhecimento	em	duas	etapas.	b)	Deformação	seguida	por	recozimento	e	
envelhecimento.		
Fonte:	LÜTJERING	e	WILLIAMS	(2007).	
	
	 A	recristalização	acima	da	 	b	 transus	é	realizada	principalmente	em	ligas	onde	essa	
faixa	de	temperatura	é	baixa	e	por	um	intervalo	de	tempo	geralmente	curto,	já	que	não	há	
necessidade	de	dissolver	 uma	quantidade	muito	 grande	de	 fase	 alfa	 e	 também	 se	 evita	o	
aumento	excessivo	do	tamanho	de	grão.		
	 A	formação	de	agulhas	de	alfa	durante	o	envelhecimento	pode	ser	lenta	dependendo	
da	temperatura,	e	caso	a	taxa	de	aquecimento	seja	muito	rápida,	não	haverá	tempo	suficiente	
Temperatura		
Tempo		
Temperatura		
Tempo		
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para	 a	 formação	das	 fases	 ômega	precursoras	 à	 fase	 alfa.	Dessa	 forma,	 buscando-se	 uma	
precipitação	homogênea	da	fase	alfa	na	matriz	beta,	realiza-se	um	pré-envelhecimento	(em	
algumas	ligas	com	alto	teor	de	elementos	beta	estabilizadores)	onde	há	tempo	suficiente	para	
a	formação	das	partículas	de	fase	ômega	que	podem	se	transformam	em	fases	de	martensita	
hexagonal	 refinadas,	 que	 posteriormente	 evoluem	 para	 fase	 alfa	 na	 etapa	 final	 de	
envelhecimento	[CUI	e	GUO,	2009;	SANTHOSH	et	al.	2014].	A	figura	2.9	mostra	na	liga	Beta	
21S,	os	efeitos	da	precipitação	homogênea	em	2.9(a)	onde	foi	realizado	o	pré	envelhecimento	
e	não	homogênea	em	2.9(b).	
	
	
Figura	2.9	–	Liga	Beta	21S	envelhecida.	a)	Precipitação	homogênea	(8h	a	500°C	+	24h	a	
725°C).	b)	Precipitação	não	homogênea	(Envelhecimento	em	uma	etapa	–	24h	a	725°C).	
Fonte:	LÜTJERING	e	WILLIAMS	(2007).	
	
	 A	 deformação	 seguida	 pelo	 recozimento	 é	 executada	 quando	 se	 deseja	 manter	 a	
estrutura	deformada	do	material,	onde	as	camadas	de	fase	alfa	que	crescem	nos	contornos	
de	grão	de	beta	manterão	seu	formato	distribuído	ao	longo	dos	grãos	deformados.	Tal	camada	
ocorre	 de	 forma	 mais	 acentuada	 em	 ligas	 com	 menores	 teores	 de	 elementos	 beta	
estabilizadores.	 Nesses	 casos,	 a	 temperatura	 de	 recozimento	 e	 a	 taxa	 de	 resfriamento	
determinarão	o	volume	e	o	 tamanho	das	placas	de	 fase	alfa,	 as	quais	poderão	crescer	no	
processo	posterior	de	envelhecimento	[WEISS	e	SEMIATIN,	1998].	
Deformação	na	faixa	de	transição	alfa/beta	
	 A	energia	de	ativação	para	a	deformação	nesse	cenário	é	maior	que	a	do	caso	citado	
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acima,	pois	a	formação	de	partículas	de	fase	alfa	eleva	esse	parâmetro	a	valores	entre	400-
700	 kJ/mol	 [WEISS	 e	 SEMIATIN,	 1998].	 A	 faixa	 de	 temperatura	 considerada	 nesse	 tipo	 de	
deformação	 varia	 até	 100°C	 abaixo	 da	 b	 transus,	 onde	 a	 concentração	 de	 fase	 alfa	 não	
ultrapassa	 30%.	 A	 tabela	 2.9	 apresenta	 os	 valores	 convencionais	 utilizados	 em	
processamentos	industriais	de	algumas	liga	beta	na	região	alfa	+	beta,	e	que	resultam	em	uma	
estrutura	homogênea	de	grãos	finos.	
Tabela	2.9	–	Parâmetros	recomendados	de	deformação	a	quente	para	ligas	de	titânio	beta	
Composição	
Beta	transus	
(°C)	
Faixa	de	temperatura	para	o	
trabalho	a	quente	(°C)	
Ti–5Al–2Sn–2Cr–4Mo–4Zr–1Fe	(Beta–
CEZ)	 890	 800	–	930	
Ti–5Al–2Sn–2Zr–4Mo–4Cr	(Ti–17)	 885	 800	–	865	
Ti–15Mo–3Nb–3Al–0,2Si	(Beta	21S)	 805	 790	–	850	
Ti–10V–2Fe–3Al	(Ti–10–2–3)	 800	 700	–	870	
Ti–15V–3Cr–3Sn–3Al	(Ti–15–3–3–3)	 760	 790	–	925	
Ti–3Al–8V–6Cr–4Mo–4Zr	(Beta-C)	 730	 815	–	980	
Ti–35V–15Cr	(Alloy	C)	 -	 930	–	1070	
Fonte:	WEISS	e	SEMIATIN	(1998).	
	
Deformação	abaixo	da	beta	transus	
	 Alguns	trabalhos	feitos	em	ligas	beta	deformadas	a	frio	se	utilizam	da	plasticidade	da	
fase	beta	quando	retida	em	temperatura	ambiente,	onde	defeitos	residuais	da	deformação,	
mesmo	 após	 a	 recristalização	 ou	 recozimento,	 tornam-se	 pontos	 para	 nucleação	 de	
precipitados	de	alfa,	durante	o	envelhecimento	[SANTHOSH	et	al.,	2016].	Contudo,	nota-se	
segundo	 a	 figura	 2.10a,	 que	 tal	 processamento,	 quando	 seguido	 por	
recozimento/recristalização	pode	causar	uma	estrutura	heterogênea	ou	então,	segundo	XU	
et	 al.	 (2016),	 se	 a	 rota	 posterior	 for	 o	 envelhecimento,	 pode	 haver	 um	 desbalanço	 entre	
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resistência	mecânica	e	ductilidade.	
	 A	 figura	 2.10(b)	 apresenta	 as	 características	 dos	 materiais	 deformados	 na	 faixa	
recomendada	 na	 tabela	 2.9,	 cuja	 estrutura	 é	 uniforme	 e	 mais	 fina	 após	 o	 processo	 de	
recristalização.	E	finalmente	a	figura	2.10(c)	apresenta,	assim	como	a	2.10(a),	uma	escolha	
não	apropriada	da	faixa	de	processamento	termomecânico,	onde	uma	estrutura	heterogênea	
é	formada.	
	 Na	 liga	 Beta	 21S,	 a	 taxa	 de	 deformação	 a	 frio	 definirá	 a	 estrutura	 final	 após	 o	
envelhecimento,	 conforme	 figura	2.11,	em	que	 ilustrações	 representam	a	 configuração	da	
microestrutura	após	a	deformação	e	após	o	envelhecimento.	Neste	caso,	o	precipitado	fino	e	
distribuído	de	fase	alfa	em	matriz	de	fase	beta,	na	amostra	deformada	20%,	permite	a	melhor	
combinação	 de	 propriedades	 mecânicas,	 com	 1612	MPa	 de	 tensão	 máxima	 de	 limite	 de	
resistência	à	tração	e	6,5%	de	deformação	[XU	et	al.,	2016].	
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Figura	2.10	–	Representação	esquemática	da	sequência	de	transformações	dependendo	da	escolha	
da	faixa	de	temperatura	de	processamento	termomecânico.		
Fonte:	Adaptado	de	FROES	(1984).	
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escorregamento	
Novo	contorno	de	
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Alfa	precipitado	
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Figura	2.11	–	Microestrutura	de	amostras	de	Beta	21S	deformadas	a	frio	e	posteriormente	envelhecidas	
por	8h	a	500°C.	
Fonte:	Adaptado	de	XU	et	al.	(2016).	
	
2.1.7.	Beta	21S	
	
	 A	liga	Beta	21S,	também	nomeada	TIMETALâ	21S,	foi	introduzida	pela	empresa	TIMET	
em	1989	como	uma	 liga	de	titânio	beta	metaestável	com	características	excepcionais	para	
aplicações	em	ambientes	corrosivos	e	oxidantes	em	temperaturas	elevadas	e	para	produção	
de	compósitos	com	matriz	de	titânio	[BOYER,	1994].	Sua	aplicação	mais	requisitada	é	no	bocal	
de	exaustão	de	motores	de	aeronaves	 (Figura	2.12),	 região	muito	 suscetível	 ao	ataque	de	
fluidos	 hidráulicos,	 que	 acima	 de	 130°C	 formam	 um	 ácido	 corrosivo	 que	 pode	 causar	
fragilização	por	absorção	de	hidrogênio,	contudo,	tal	 liga	é	 imune	a	esse	fenômeno.	O	uso	
dessa	liga	na	região	dos	motores,	substituindo	ligas	de	níquel,	permitiu	reduzir	o	peso	final	da	
aeronave	Boeing	777,	com	dois	motores	Rolls	Royce	Trent,	em	164kg	[FANNING	e	FOX,	2005].	
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Figura	2.12	–	Aplicação	da	liga	Beta	21S	na	área	de	exaustão	do	motor	de	um	Boeing	777.		
Fonte:	FANNING	e	FOX	(2005)	e	COTTON	et	al.	(2015).		
	
	 A	 liga	 Beta	 21S	 possui	 resistência	 à	 fluência	 maior	 que	 a	 Ti-6Al-4V,	 o	 que	 é	 uma	
qualidade	 essencial	 dado	 que	 na	 condição	 solubilizada	 e	 super	 envelhecida,	 com	 maior	
estabilidade	 térmica	 e	 menor	 resistência	 mecânica	 sua	 principal	 aplicação	 envolve	
temperaturas	de	590°C,	 atingindo	até	650°C	por	 curtos	períodos.	 Enquanto	a	 condição	de	
maior	 resistência	 mecânica,	 solubilizada	 e	 envelhecida	 deve	 ser	 utilizada	 em	 faixas	 de	
temperatura	 de	 até	 480°C.	Algumas	propriedades	mecânicas	 da	 liga	 nessas	 condições	 são	
apresentadas	na	tabela	2.10	[FANNING,	1993;	BOYER	et	al.	1993].	
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Tabela	2.10	–	Propriedades	mecânicas	das	ligas	Beta	21S	em	temperatura	ambiente	
	 Envelhecida	em	
593°C	por	8h		
Super	envelhecida	em	
690°C	por	8h	+	649°C	por	8h		
Limite	de	resistência	a	tração	(MPa)	 1166	 975	
Limite	de	escoamento	a	tração	
(MPa)	
1076	 902	
Limite	de	escoamento	a	compressão	
(MPa)	
1108	 969	
Módulo	de	elasticidade	a	tração	
(GPa)	
109	 107	
Módulo	de	elasticidade	a	
compressão	(GPa)	
117	 106	
Deformação	na	tração	 11%	 14,1%	
Fonte:	FANNING	e	FOX	(2005).	
	 Nos	últimos	anos	pesquisadores	têm	obtido	valores	superiores	aos	apresentados	na	
tabela	acima,	por	exemplo,	IVASISHIN	et	al.	(2008)	atingiu	valores	de	1620	MPa	de	limite	de	
escoamento	e	alongamento	até	a	 fratura	de	9,8%	na	condição	deformada,	 recristalizada	e	
envelhecida	(300°C,	8h	+	520°C,	8h),	enquanto	a	condição	somente	recristalizada	após	80%	
de	deformação	a	frio,	apresenta	valores	de	limite	de	escoamento	e	alongamento	de	1015	MPa	
e	 17%,	 respectivamente.	 Dessa	 forma,	 nota-se	 a	 grande	 possibilidade	 de	 variações	 nas	
propriedades	que	os	processamentos	e	tratamentos	térmicos	podem	trazer	para	essa	liga.	
	 Em	 temperaturas	elevadas,	a	 liga	Beta	21S	 recristalizada	a	845°C	por	10	minutos	e	
envelhecida	a	540°C	por	8	horas	apresenta	as	seguintes	curvas	de	deformação	apresentada	
na	figura	2.13.	Nota-se	uma	pronunciada	redução	no	limite	de	resistência	à	tração	somente	a	
partir	de	400°C	enquanto	a	deformação	limite	também	passa	a	aumentar	acima	desta	mesma	
temperatura.	
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Figura	2.13	–	Curvas	de	tensão	x	deformação	x	temperatura.		
Fonte:	BOYER	et	al.	(1993).	
	
	 A	nomenclatura	da	liga	deve-se	à	porcentagem	em	peso	de	elementos	adicionados	ao	
titânio,	ou	seja,	21%	provenientes	de	15%	Mo,	3%	Al,	3%	Nb,	além	da	adição	do	silício	(0,2%)	
representado	pelo	S.	É	produzida	por	fusão	à	arco	voltaico	em	ambiente	inerte,	sendo	forjada	
e	 laminada	 a	 quente	 até	 aproximadamente	 4	mm.	 No	 entanto,	 é	 possível	 obter	maiores	
reduções	com	a	laminação	a	frio,	pois	na	condição	solubilizada	não	encrua	facilmente	[BOYER	
et	al.,1993].		
	 A	estabilidade	 térmica	do	material	 solubilizado	é	um	 fator	 limitante	da	 liga,	 já	que	
aplicações	nessa	condição,	acima	de	204°C,	podem	causar	a	fragilização	por	precipitação	de	
fases	muito	finas	de	alfa	que	prejudicam	a	ductilidade	[BANIA	e	PARRIS,	1990].	Já	na	condição	
super	envelhecida	é	estável	por	até	1000h	em	615°C	[BOYER	et	al.,1993].	
	 No	diagrama	TTT	na	 figura	2.14	há	duas	rotas	de	tratamento	que	foram	traçadas	a	
partir	da	liga	deformada	acima	da	beta	transus.	Na	primeira	rota	o	material	é	resfriado	em	
forno	(RF)	a	partir	de	400°C	passando	pela	região	de	formação	de	fase	alfa	nos	contornos	de	
grão	 e	 também	 pela	 região	 de	 formação	 da	 fase	 de	 transição	w,	 que	 posteriormente,	 no	
envelhecimento,	se	transformará	em	plaquetas	finas	de	fase	a	distribuídas	homogeneamente	
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nos	grãos	de	fase	b	(Figura	2.15a).	Enquanto	na	outra	rota,	a	amostra	é	resfriada	em	ar	(AC)	e	
envelhecida	a	600°C	formando	microestrutura	com	alfa	grosseiro	nos	contornos	de	grão	que	
crescem	em	direção	ao	interior	do	grão	beta	(Figura	2.15b).	
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Figura	2.14	–	Diagrama	TTT	para	a	liga	Beta	21S	com	curvas	com	resfriamento	em	ar	(AC)	e	
em	forno	(FC).		
Fonte:	IMAM	(1996)	e	LÜTJERING	e	WILLIAMS	(2007).	
	
Figura	2.15	–	Imagens	da	microestrutura	da	liga	Beta	21S	na	condição	solubilizada	e	a)	
resfriada	em	forno	com	posterior	envelhecimento	a	600°C	e	b)	resfriada	em	ar	com	
posterior	envelhecimento	a	600°C.		
Fonte:	LÜTJERING	e	WILLIAMS	(2007).	
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	 A	transformação	da	fase	beta	para	alfa	+	beta	envolve	a	redistribuição	por	difusão	dos	
elementos	Mo	e	Nb,	que	enriquecem	a	fase	beta,	estabilizando-a	em	temperatura	ambiente,	
enquanto	o	Al	se	concentra	na	fase	alfa.	A	taxa	de	transformação	em	temperaturas	abaixo	da	
b	transus	é	em	grande	parte	controlada	pela	mobilidade	desses	elementos,	sendo	que	o	Mo,	
presente	em	maior	concentração	e	com	coeficiente	de	difusão	menor	que	o	do	Nb	na	fase	
beta,	é	o	principal	responsável	pelo	controle	dessa	transformação	[SHA	e	MALINOV,	2009].	O	
trabalho	de	MALINOV	et	al.	 (2003)	mostra	que	acima	de	650°C	a	precipitação	de	 fase	alfa	
ocorre	nos	contornos	de	grãos,	enquanto	que	abaixo	dessa	temperatura	há	uma	mudança	no	
mecanismo	de	transformação	de	fase,	onde	há	nucleação	da	fase	alfa	seguida	por	crescimento	
difusional,	controlado	pela	redistribuição	do	Mo	entre	as	fases	alfa	e	beta.	
	 A	adição	de	silício	busca	promover	a	melhoria	na	 fluência	e	 resistência	à	oxidação,	
contudo	 pesquisas	mostram	 que	 a	 formação	 de	 silicetos	 (Ti5Si3)	 pode	 ocorrer	 a	 partir	 do	
resfriamento	 em	 água	 [CHAUDHURI	 e	 PEREPEZKO,	 1994;	 ANKEM	 e	 GREENE,	 1999]	 sendo	
decrementais	 para	 a	 ductilidade.	 Tratamentos	 acima	 de	 1025°C	 garantem	 a	 dissolução	
completa	de	tais	partículas.	
2.2.	Compósitos	de	matriz	de	titânio	
	 	
	 O	desenvolvimento	de	materiais	compósitos	de	titânio	teve	início	com	a	utilização	de	
reforços	em	formato	de	fibras	contínuas,	principalmente	de	SiC,	que	ao	serem	adicionados	à	
liga	Beta	21S,	a	tornam	resistente	à	aplicações	até	800°C,	aumentando	também	a	resistência	
mecânica.	 Entretanto,	 tais	 mudanças	 nas	 propriedades	 podem	 tornar	 o	 material	
extremamente	anisotrópico,	limitando	sua	aplicação	[WITHERS,	2010].	
	 A	utilização	de	reforços	descontínuos	contornou	o	problema	da	anisotropia,	onde	a	
inserção	de	elementos	cerâmicos	ou	intermetálicos	pode	contribuir	na	melhoria	de	diversas	
características	 como:	 resistência	 mecânica	 específica,	 rigidez,	 resistência	 ao	 desgaste	 e	
estabilidade	térmica,	quando	comparados	ao	material	monolítico	da	matriz	metálica.	Além	
disso,	 a	maior	 facilidade	 nos	 processos	 de	 produção	 se	 comparados	 aos	 compósitos	 com	
reforços	contínuos	trouxe	grande	visibilidade	à	pesquisa	e	desenvolvimento	desses	materiais.	
Todavia,	 pontos	 prejudiciais	 como	 a	 baixa	 ductilidade	 e	 tenacidade	 à	 fratura	 ainda	 impõe	
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restrições	 quanto	 à	 confiabilidade	 para	 aplicações	 estruturais	 críticas	 [NISHIDA,	 2013;	
PRAMANIK	et	al.,	2017].	
	 A	variação	nas	propriedades	dos	materiais	compósitos	de	reforço	descontínuo	provém	
de	 uma	 série	 de	 fatores	 relacionados	 às	 partículas	 de	 reforço	 como:	 tipo,	 morfologia,	
tamanho,	fração	volumétrica,	distribuição	espacial	na	matriz	até	as	técnicas	de	produção	e	
processamento.	
	 Quanyo	ao	tipo	destacam-se	as	ex-situ	e	in-situ,	em	que	a	as	primeiras	são	partículas	
que	ao	serem	inseridas	na	matriz	não	tem	sua	composição	alterada,	ou	seja,	não	envolvem	
uma	 reação	 estequiométrica.	 Contudo,	 esses	 materiais	 são	 instáveis	 em	 temperaturas	
elevadas,	não	se	distribuem	homogeneamente	e	geralmente	não	possuem	boa	molhabilidade	
ou	interface	com	a	matriz,	se	desprendendo	facilmente	com	a	aplicação	de	tensões	[CAI	et	al.,	
2006;	TJONG	e	MAI,	2008]	
	 Já	 as	 partículas	 in-situ	 são	 sintetizadas	 a	 partir	 de	 reações	 químicas	 com	o	 titânio,	
sendo	mais	estáveis	termicamente,	possuindo	interface	limpa	e	se	distribuindo	melhor	e	mais	
homogeneamente	na	matriz,	resultando	em	propriedades	superiores	às	das	adições	ex-situ.	
Os	sistemas	que	fornecem	as	reações	in-situ	mais	comumente	utilizadas	são	Ti-C,	Ti-Cr3C2,	Ti-
N2,	Ti-B	ou	Ti-TiB2,	Ti-Si,	TiO2-Al,Ti-SiC,	Ti-Si3N4,	Ti-BN,	Ti-B4C,	Ti-Al-Si,	Ti-B2O3-Nd(Y,Al),	Ti-Al-C,	
Ti-AI-B,	Ti-Si-B,	Ti-AIN,	Ti-WC,	entre	diversos	outros.	Destes	sistemas	formam-se	importantes	
partículas	in-situ	como:	TiC,	TiN,	TiB,	TiB2,	Ti5Si3,	Nd2O3	e	Y2O3	[CAI	et	al.,	2006].	
	 Quanto	 à	morfologia,	 os	 reforços	podem	 ser	 fibras	 curtas	 com	diâmetro	de	 alguns	
mícrons,	sendo	nomeados	whiskers	quando	têm	diâmetro	menor	que	1	µm	e	comprimento	
de	até	algumas	dezenas	de	vezes	maior.	Quando	a	razão	no	aspecto	é	inferior	à	5	denomina-
se	as	estruturas	como	partículas,	podendo	ser	esféricas,	angulares	ou	placas	[GOFREY	et	al.,	
2000;	PRAMANIK	et	al.,	2017]	
	 A	fração	volumétrica	dependerá	da	quantidade	de	material	de	reforço	adicionado	e	
seu	tamanho	e	distribuição	estão	relacionado	aos	métodos	de	processamento,	onde	técnicas	
como	a	metalurgia	do	pó	resultam	em	distribuições	diferentes	de	um	material	fundido.	No	
caso	do	processamento	sólido,	tamanho	inicial	das	partículas,	tempo	de	moagem,	tempo	e	
temperatura	de	sinterização	influenciam	significativamente	nas	propriedades.	Na	rota	líquida,	
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taxa	de	resfriamento,	viscosidade	do	metal	fundido,	propriedades	térmicas	entre	partícula	e	
metal,	 solubilidade,	 entre	 outros	 fatores	 interferem	 nas	 propriedades	 do	 material	 final	
[IBRAHIM	et	al.,	1991;	EVERETT,	2012].	
	 A	efetividade	no	desenvolvimento	do	material	compósito	envolve	a	consideração	de	
algumas	 propriedades	 entre	 matriz	 e	 reforço,	 como	 densidade,	 coeficiente	 de	 expansão	
térmica,	 condutividade	 térmica	 e	 solubilidade	máxima	 na	matriz.	 A	 tabela	 2.11	 apresenta	
valores	 importantes	na	 tomada	de	decisão	para	escolha	do	material	de	 reforço	no	 titânio.	
	
Tabela	2.11	–	Propriedades	de	alguns	materiais	utilizados	como	reforços	em	compósitos	
de	titânio		
	
Densidade	
(g/cm3)	
Condutividade	
Térmica	(W/m	K)	
Coeficiente	de	
Expansão	Térmica	
(´10-6	K-1)		
Módulo	de	
Elasticidade	
(GPa)	
Dureza	
(HV)	
TiB	 4,56	 -	 8,6	 370	 1800	
TiC	 4,92	 31,8	 7,4	 460	 2270	
B4C	 2,52	 30	 4,5	 449	 3000	
TiB2	 4,52	 24,3	 6,4	 529	 2200	
TiN	 5,43	 25	 9,3	 250	 2300	
SiC	 3,14	 25,5	 4,3	 420	 2800	
Si3Ni4	 3,15	 31	 3,2	 320	 1400	
Al2O3	 3,85	 29	 8,1	 350	 1700	
Fonte:	THÉVENOT	(1990);	SAITO	(1995);	PIERSON	(1996).		
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2.2.1.	TiB	como	reforço	
	
	 Com	estrutura	cristalina	ortorrômbica	e	parâmetros	de	rede	a	=	0,612	nm,	b	=	0,306	
nm	e	c	=	0,456	nm	[DECKER	e	KASPER,	1954],	o	TiB	é	formado	através	de	uma	reação	in-situ	
na	matriz	metálica	de	titânio	a	partir	da	adição	de	boro,	TiB2,	B4C	ou	outros	materiais	em	que	
haja	a	decomposição	do	boro	para	reação	com	o	titânio.		 	
	 	
	 Na	 figura	 2.16	 é	 apresentado	 o	 diagrama	 de	 fase	 Ti-B,	 onde	 é	 possível	 observar	 a	
solubilidade	total	do	boro	na	fase	líquida,	enquanto	na	fase	sólida	é	de	apenas	0,02%	em	peso,	
o	que	reduz	sua	influência	na	distorção	da	rede.	Na	composição	eutética,	em	1,7%	em	peso	
de	B,	na	temperatura	de	1540°C	ocorre	a	formação	simultânea	de	titânio	beta	e	TiB	a	partir	
do	líquido.		
	 Em	 composições	 hipoeutéticas,	 no	 resfriamento,	 a	 nucleação	 inicial	 de	 fase	 beta	
produz	o	 fenômeno	onde	o	boro	é	rejeitado	para	a	 fase	 líquida	remanescente	causando	o	
super-resfriamento	 constitucional	 na	 interface	 entre	 o	 sólido	 e	 líquido.	 O	 resultado	 é	 a	
formação	de	uma	camada	rica	em	boro	que	impede	o	crescimento	deste	núcleo	de	titânio	
beta,	 permitindo	 a	 nucleação	 de	 outros	 grãos	 ao	 redor	 dessa	 região,	 resultando	 em	 uma	
estrutura	 mais	 refinada	 a	 partir	 da	 fundição.	 Tal	 processo	 é	 apresentado	 na	 figura	 2.17.	
Contudo	nota-se	que	tal	fenômeno	ocorre	em	uma	faixa	de	concentrações	 limitada,	sendo	
ineficiente	para	a	 liga	Ti-6Al-4V	com	teores	de	B	abaixo	de	0,06%,	pois	o	boro	rejeitado	se	
dissolve	na	fase	 líquida;	e	o	efeito	do	refinamento	dos	grãos	deixa	de	ser	considerável	em	
composições	acima	de	0,1%	de	B	na	liga	Ti-6242S	[TAMIRISAKANDALA	et	al.,	2005b].	
	 Quando	boro	é	adicionado	em	ligas	de	titânio	podem	ocorrer	variações	na	composição	
eutética,	em	que	pesquisas	demonstraram	uma	faixa	de	valores	possíveis	entre	1,5%	e	4,4%	
em	peso	de	B	[IVASISHIN	et	al.,	2008;	PALTY	et	al.,	1954].	Condições	rápidas	de	resfriamento	
podem	provocar	supersaturação	da	liga,	provocando	o	aumento	na	temperatura	beta	transus,	
visto	que	o	boro	é	 considerado	um	elemento	alfa	estabilizador	 [TAMIRISAKANDALA	et	al.,	
2005a].	
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Figura	2.16	–	Diagrama	de	Fase	Ti-B	
Fonte:	MURRAY	et	al.	(1986)	
	
	
Figura	2.17	–	Processo	de	refino	dos	grãos	em	ligas	Ti-B	hipoeutéticas.	a)	Rejeição	do	boro	
para	o	líquido	durante	a	nucleação	de	Ti	b	em	T<Tliquidus;	b)	Formação	de	camada	rica	em	
boro	na	 interface	 líquido	sólido	em	Teut<T<Tliquidus;	 c)	Em	T<Teut	o	 líquido	remanescente	
forma	Ti	b	e	TiB	e	d)	Microestrutura	final	de	uma	liga	a+b	com	adição	hipoeutética	de	B.		
																																Fonte:	TAMIRISAKANDALA	e	MIRACLE	(2010).	
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	 Ainda	utilizando	o	diagrama	de	fases	da	figura	2.16,	nota-se	que	a	formação	de	TiB	se	
dá	até	uma	concentração	de	18,4%	em	peso,	onde	acima	disso	formam-se	outros	compostos.	
A	 faixa	hipereutética	apresenta	a	 formação	de	TiB	primário	a	partir	do	 líquido	e	posterior	
nucleação	e	crescimento	de	grão	beta	e	TiB	fino	abaixo	da	temperatura	eutética.	Neste	último	
caso,	o	tempo	e	temperatura	disponibilizados,	permitem	a	rápida	difusão	de	boro	e	consumo	
de	titânio	em	excesso,	formando	estruturas	de	TiB	grosseiras	[SAHAY	et	al.,	1999].	A	figura	
2.18	 mostra	 a	 morfologia	 característica	 dos	 precipitados	 de	 TiB	 refinado,	 no	 formato	 de	
whiskers,	com	área	transversal	hexagonal	e	também	a	interface	sem	reação	entre	Ti	e	TiB.	
	
	
Figura	2.18	–	Imagens	do	TiB	
a)	Precipitados	no	formato	de	whiskers;	b)	Seção	transversal	hexagonal;	c)	Interface	limpa	com	o	
titânio.		
Fonte:	a)	MA	et	al.(2016);	b)	FENG	et	al.	(2006);	c)	CHOI	e	KIM	(2013).	
		
	 A	 adição	 de	 boro	 em	 quantidades	 pequenas,	 tem	 mostrado	 seu	 potencial	 para	
manutenção	da	estabilidade	térmica	de	ligas	utilizadas	em	temperaturas	elevadas.	As	curvas	
da	figura	2.19	mostram	a	variação	no	tamanho	de	grão	para	ligas	Beta	21S	com	adição	de	0,1%	
de	B	e	sem	nenhuma	adição,	recozidas	em	diferentes	temperaturas	[CHERUKURI	et	al.,	2009].	
Tal	 fenômeno	de	retenção	do	tamanho	de	grão	 inicial	pode	ser	explicado	pelo	mecanismo	
ancoramento	 Zener	 [EIVANI	 et	 al.,	 2011],	 em	 que	 os	 precipitados	 de	 TiB	 restringem	 a	
mobilidades	dos	contornos	de	grão	de	titânio.	Experimentos	similares	foram	conduzidos	na	
liga	 Ti-6Al-4V	 obtendo-se	 resultados	 semelhantes	 [TAMIRISAKANDALA	 e	 MIRACLE,	 2010].	
Ainda	é	importante	citar	que	a	eficácia	nessa	restrição	é	dependente	da	razão	de	aspecto,	e	
como	 o	 whisker	 de	 TiB	 se	 situa	 em	 relação	 ao	 contorno	 de	 grão,	 conforme	 modelo	
apresentado	na	figura	2.20.	Onde	partículas	posicionadas	perpendicularmente	ao	contorno	
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de	grão	são	mais	efetivas	na	restrição	da	movimentação	do	contorno.	
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Figura	2.19	–	Efeito	da	adição	de	traços	de	boro	na	
estabilidade	térmica	da	liga	Beta	21S.		
Fonte:	CHERUKURI	et	al.	(2009).		
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Figura	2.20	–	Modelo	do	efeito	da	razão	no	aspecto	e	da	
posição	do	whisker	de	TiB	em	relação	ao	contorno	de	grão.	
Fonte:	Adaptado	de	CHERUKURI	et	al.	(2009).	
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Propriedades	Mecânicas	
	 A	reação	 in-situ	na	formação	do	TiB	nas	ligas	de	titânio	propicia	uma	interface	bem	
definida	 entre	 precipitado	 e	 matriz,	 conforme	 apresentado	 na	 imagem	 de	 microscopia	
eletrônica	 de	 transmissão	 de	 alta	 resolução	 na	 figura	 2.18(c).	 Tal	 fato	 proporciona	 um	
mecanismo	eficiente	de	aumento	de	resistência	mecânica	por	transferência	de	carga	para	as	
partículas	rígidas	de	TiB,	contudo,	uma	série	de	fatores	deve	ser	considerada	para	a	efetiva	
funcionalidade	deste	fenômeno.		
	 Em	matrizes	pouco	dúcteis,	frações	volumétricas	pequenas	de	TiB	podem	aumentar	
consideravelmente	a	resistência	mecânica,	contudo	trazendo	a	quase	zero	a	ductilidade	do	
material,	o	que	o	torna	inviável	para	a	maioria	das	aplicações.	Ligas	beta,	apresentam-se	como	
matrizes	mais	dúcteis	que	podem	se	beneficiar	de	forma	mais	efetiva	com	adições	de	boro.	A	
tabela	2.12	apresenta	um	compilado	de	 ligas	de	 titânio	 com	diferentes	 adições	de	boro	e	
carbono	e	algumas	de	suas	respectivas	propriedades	mecânicas.	
	 A	morfologia	dos	precipitados	de	TiB	 influenciam	diretamente	nas	propriedades	do	
material,	onde	claramente	whiskers	finos	e	distribuídos	homogeneamente	são	preferenciais	
à	TiB	primários	grosseiros.	Por	tal	motivo	a	maioria	dos	compósitos	desenvolvidos	possuem	
teores	de	boro	iguais	ou	menores	que	a	composição	eutética.	A	razão	entre	comprimento	e	
diâmetro	do	TiB	deve	ser	maior	que	10,	e	com	frações	volumétricas	de	TiB	superiores	a	0,1%	
para	que	melhorias	na	resistência	mecânicas	sejam	observadas	[GORSSE	et	al.	1998].	
	 Além	 da	 composição	 da	 liga,	 a	 técnica	 de	 fabricação	 e	 as	 rotas	 de	 processamento	
também	interferem	nas	propriedades	finais	do	material,	como	é	no	caso	da	laminação,	que	
ordenará	os	whiskers	para	uma	mesma	direção,	tornando	o	compósito	anisotrópico.	Defeitos	
proveniente	de	processamentos	em	baixas	temperaturas	ou	em	ligas	poucos	dúcteis,	como	a	
existência	de	cavidades	nos	arredores	do	whiskers	ou	quebra	destes,	modificando	sua	razão	
de	 aspecto,	 também	 deve	 ser	 levado	 em	 consideração	 no	 processamento	 do	 compósito	
(Figura	2.21)	[HUANG	et	al.,	2013].	Na	tabela	2.12,	além	das	propriedades	mecânicas,	também	
são	apresentadas	as	técnicas	de	fabricação	dos	materiais,	como	a	metalurgia	do	pó,	fundição,	
manufatura	aditiva,	entre	outros.	
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Figura	2.21	–	Formação	de	cavidades	(setas	brancas)	em	um	whisker	de	TiB	fraturado	após	
deformação	a	quente	da	liga	Ti-6Al-4V	com	0,1%	de	B.	a)	41%	de	redução;	b)	67%	de	
redução	e	c)	84%	de	deformação,	proporcionando	fluxo	suficiente	da	matriz	metálica	para	
preenchimento	das	cavidades.		
Fonte:	HUANG	et	al.	(2013).	
	 	
Tabela	2.12	–	Propriedades	mecânicas	de	compósitos	de	titânio	com	reforços	de	TiB	e	TiC	
	 E	 sy	 sR	 e	 	 Obs.	 Ref.	
Ti	CP/Ligas	alfa	
Ti-1,52B-0,38C	
130	 -	
950	 0,7	
	
Metalurgia	do	
pó	+	Extrusão	
NI	et	al.	
(2008)	
Ti-1,28B-0,67C	 930	 0,59	
Ti-0,97B-1,04C	 1175	 1,50	
Ti-0,4B-1,7C	 910	 0,8	
Ti	+	1,76%	vol.	B4C	 	 656	 876	 14,2	
	
Metalurgia	do	
pó		
SHUFENG	
et	al.	
(2015)	
Ti	+	2,85%	vol.	B4C	 -	 766	 995	 7,8	
Ti	+	5%	vol.	B4C	 	 916	 1138	 2,6	
Ti-6Al-2,7Sn-4Zr-0,4Mo-
0,45Si-0,38B4C	
	 1032	 1152	 8,98	
	
Fusão	a	arco	
com	eletrodo	
consumível	
WANG	et	
al.	(2006)	
Ti-6Al-2,7Sn-4Zr-0,4Mo-
0,45Si-0,22C	
-	 1071	 1165	 11,54	
Ti-6Al-2,7Sn-4Zr-0,4Mo-
0,45Si-0,44C	
	 1126	 1212	 5,96	
Ti–6Al–2,5Sn–4Zr–0,7Mo–
0,3Si	+	2,5%	vol.	(TiB+TiC)	
128	 975	 1039	 1,98	 	 Fundição	
ZHANG	et	
al.	(2012)	
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Ligas	alfa	+	beta	
Ti-6Al-4V-0,5B4C	 -	
-	
	
-	
	
Manufatura	
aditiva	
POUZET	
et	al.	
(2016)	
Ti-6Al-4V-1,5B4C	 122	 1100	 	
Ti-6Al-4V-3B4C	 125	 	 	
Ti-6Al-4V	+	5%	vol.(TiB	+	TiC)	 123	 1100	 1121	 1,3	
	
Metalurgia	do	
pó	
HUANG	
et	al.	
(2010)	
Ti-6Al-4V	+	3%	vol.(TiB	+	TiC)	 120	 1066	 1129	 2,4	
Ti-6Al-4V	+	5%	vol.(TiB)	 122	 940	 1090	 3,6	
Ti-6Al-4V	+	3%	vol.(TiB)	 119	 898	 1045	 6,5	
Ti-6Al-4V	+	10%	vol.(TiC)	 -	 954	 967	 0,3	 	
Metalurgia	do	
pó	
DA	SILVA	
et	al.	
(2005)	
Ligas	beta	
Ti–15V–3Cr–3Al–3Sn–0,1B–0,1C	
-	
769	 834	 9	
	
Fusão	a	arco	
com	eletrodo	
não	
consumível	
BANOTH	
et	al.	
(2015)	
Ti–10V–2Fe–3Al–0,1B–0,1C	 695	 839	 15,1	
Ti–5V–5Al–5Mo–3Cr–0,1B–0,1C	 759	 842	 12,2	
Ti-13Cr-0,15C	 -	 1182	 1207	 6,2	 	 Fusão	por	
plasma	
CHU	et	
al.	(2005)	
Ti-15Mo-0,3B	
-	
990/	
1230	
1010/	
1310	
7,2/	
1,7	
	
Fusão	por	
plasma	–	
Solubilizada/	
Envelhecida	
CHEN	et	
al.	(2001)	
Ti-15Mo-0,3C	
1005/	
1255	
1050/	
1325	
8,7/	
2,5	
Ti–3,5Al–5Mo–4V–2Cr–2Sn–2Zr–
1Fe-0,26C-0,16B	
-	 1439	 1553	 5,8	 	
Fusão	a	arco	e	
forjadas	com	
redução	de	
66%	
RAHOMA	
et	al.	
(2015)	
E	=	Módulo	de	Elasticidade	(GPa);	sy	=	Limite	de	escoamento	(MPa);	sR	=	Limite	de	resistência	
(MPa);	e	=	Deformação	(%);	Obs.=	Técnica	de	fabricação/Processamentos;	Ref.	=	Referências.	
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2.2.2.	TiC	como	reforço	
	
Características	Gerais	
	 Com	estrutura	cúbica	de	face	centrada	e	parâmetro	de	rede	igual	a	0,432	nm,	o	TiC	é	
formado	a	partir	de	uma	reação	in-situ	com	o	titânio	[PIERSON,	1996].	Devido	a	sua	estrutura	
cristalina,	 onde	 a	 taxa	 de	 crescimento	 é	 similar	 em	 planos	 cristalográficos	 simétricos,	 TiC	
geralmente	 forma	 estruturas	 equiaxiais	 (Figura	 2.22a).	 Contudo,	 quando	 TiC	 primário	 é	
formado	em	composições	hipereutéticas,	seu	crescimento	não	é	limitado	pela	solidificação	da	
fase	beta	de	titânio,	resultando	em	estruturas	dendrítica	(Figura	2.22b).	
	
Figura	2.22	–	Estrutura	do	TiC.	a)	TiC	Equiaxial;	b)	TiC	primário	dendrítico.		
Fonte:	a)	MA	et	al.	(2000);	b)	LIN	et	al.	(1991).	
	
	 O	diagrama	de	fases	de	Ti-C	ilustrado	na	figura	2.23	mostra	que	há	uma	considerável	
solubilidade	 de	 carbono	 no	 titânio,	 em	 que	 este	 elemento	 se	 aloca	 nos	 interstícios	 da	
estrutura	da	fase	beta	do	titânio	até	teores	de	0,2%	e	de	até	0,4%	na	fase	alfa	de	titânio	a	
820°C.	A	composição	eutética	ocorre	em	0,5%	na	temperatura	de	1648°C	e	acima	de	19,3%	
de	 C	 há	 formação	 de	 grafite.	 Deve-se	 considerar	 que	 em	 ligas	 de	 titânio,	 onde	 grandes	
concentrações	 de	 elementos	 se	 encontram	 solubilizados	 na	 matriz	 reduzindo	 os	 espaços	
intersticiais,	pode	haver	uma	redução	no	limite	de	solubilidade	do	carbono,	atingindo	para	a	
liga	Ti-15Mo	composição	máxima	de	0,006%	a	735°C	[YAN	et	al.,	2014].	
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																				Figura	2.23	–	Diagrama	de	Fase	Ti-C.			
																Fonte:	MURRAY	(1987)																	
.		
	 O	carbono	em	baixas	concentrações	é	por	vezes	considerado	uma	impureza,	atuando	
no	endurecimento	da	liga,	visto	que	altera	a	estabilidade	da	rede,	porém,	não	reduzindo	a	
ductilidade	do	material	[ZHAO	et	al.,	2013].	Quando	precipita	na	matriz	metálica,	consumindo	
titânio	 e	 formando	 TiC,	 tais	 partículas	 permitem	 o	 aumento	 ainda	 maior	 da	 resistência	
mecânica	devido	a	uma	interface	sem	reação	[LU	et	al.,	2001].	
	 O	carbono	é	considerado	um	elemento	alfa	estabilizador,	aumentando	a	temperatura	
beta	 transus,	entretanto,	na	condição	de	carboneto	possui	elevada	aderência	ao	oxigênio,	
extraindo-o	da	matriz	metálica	e	aumentando	a	estabilidade	da	fase	beta,	já	que	o	oxigênio	é	
fortemente	alfa	estabilizador.	A	redução	na	formação	de	fase	alfa	grosseira	nos	contornos	de	
grão	de	beta	é	um	dos	fenômenos	proporcionados	pela	formação	de	TiC	[LI	et	al.,	1999;	CHU	
et	al.,	2005;	ALAM	et	al.,	2014].	
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	 Na	liga	beta	Ti-15V-3Al-3Sn-3Cr,	CHEN	e	LORETTO	(2004)	identificaram	um	aumento	
na	resistência	mecânica	da	liga	com	adições	até	0,2%	de	C	sem	modificação	na	ductilidade,	
enquanto	teores	de	0,5%	levaram	ao	refinamento	dos	grãos	de	beta	a	partir	do	estado	bruto	
de	solidificação.	O	mecanismo	de	ancoramento	Zener	deve	ser	considerado	neste	último	caso,	
enquanto	o	primeiro	pode	ser	explicado	pela	restrição	na	movimentação	de	discordâncias	e	o	
refino	dos	grãos	a	partir	da	relação	de	Hall-Petch	com	a	precipitação	de	partículas	finas	de	TiC.	
Propriedades	Mecânicas	
	 A	 tabela	2.12	apresenta	propriedades	mecânicas	de	 ligas	de	 titânio	 com	adição	de	
carbono	em	que	a	presença	de	TiC	resulta	no	aumento	da	resistência	mecânica	e	pode	ser	
atribuída	 a	 diversos	 mecanismos	 como:	 transferência	 de	 carga	 [ZHU	 et	 al.,	 1999],	
endurecimento	por	solução	sólida	do	carbono	na	fase	alfa	[OGDEN	et	al.,	1955],	aumento	da	
densidade	 de	 discordâncias	 nos	 arredores	 das	 partículas	 [JOHNSON	 et	 al.,	 1991],	
transformação	de	fases	induzida	por	deformação	[GENG	et	al.,	2008],	redução	no	tamanho	
dos	grãos	[CHEN	e	LORETTO,	2004]	e	ainda	devido	a	incompatibilidade	térmica	entre	matriz	e	
reforço	[KAINER,	2006].	Dentre	estes,	o	efeito	da	solução	sólida	é	considerado	o	mais	efetivo	
[RASTEGARI	e	ABBASI,	2013].	
	 A	 presença	 de	 carbono	 também	 influencia	 as	 características	 da	 matriz	 metálica,	
induzindo	a	precipitação	de	 fase	 alfa	de	 forma	homogênea,	 e	 impedindo	 seu	 crescimento	
excessivo	 em	 regiões	 críticas	 como	 nos	 contornos	 de	 grão.	 Por	 possuir	 uma	 diferença	 de	
coeficiente	de	expansão	térmica	(CET)	com	o	titânio	um	pouco	maior	que	a	diferença	de	CET	
entre	o	TiB	e	o	titânio,	haverá	a	formação	de	discordâncias	ao	redor	das	partículas	de	TiC,	as	
quais	também	podem	atuar	como	pontos	de	nucleação	de	fase	alfa	[	CHEN	et	al.,	2003;	CHEN	
e	 LORETTO,	 2004;	 CHEN	 et	 al.,	 2004].	 A	 presença	 de	 TiC	 primário	 grosseiro	 demostra	 ser	
prejudicial	para	a	ductilidade	do	compósito	pois	sua	interface	com	a	matriz	acumula	tensão,	
resultando	no	aparecimento	de	fissuras	que	levarão	à	fratura	do	material.	
	 LIN	et	al.	(1991)	demostraram	que	a	taxa	de	resfriamento	a	partir	do	líquido	afeta	as	
propriedades	mecânicas,	 em	que	 resfriamentos	na	ordem	de	900	K/s	podem	produzir	um	
limite	de	resistência	a	tração	e	alongamento	até	a	fratura	duas	vezes	maiores	que	para	taxas	
lentas,	sendo	devido	primariamente	a	um	menor	espaçamento	secundário	interdendrítico	nas	
partículas	de	TiC	(figura	2.24)	
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Figura	2.24	–	Efeito	da	taxa	de	resfriamento	a	partir	do	líquido	em	um	
compósito	de	Ti/TiC.		
Fonte:	LIN	et	al.	(1991).	
2.2.3.	Efeito	híbrido	de	TiB	e	TiC	
	
	 Adições	 mistas	 de	 boro	 e	 carbono	 em	 ligas	 de	 titânio	 em	 proporções	 iguais	 ou	
diferentes,	como	no	caso	do	B4C,	têm	começado	a	ser	estudadas	e	tais	trabalhos	sugerem	uma	
superioridade	no	balanço	entre	propriedades	mecânicas	de	resistência	e	ductilidade	quando	
TiB	 e	 TiC	 são	 formados	 simultaneamente	 in-situ	 e	 agem	 como	 reforços.	 Tais	 partículas	
possuem	densidades	próximas	ao	do	titânio	e	o	TiB	 tem	coeficientes	de	expansão	térmico	
similar	 ao	 titânio	 (ver	 tabelas	 2.1	 e	 2.11)	 e	 não	 há	 ocorrência	 de	 reações	 interfaciais,	
permitindo	suas	aplicações	como	efetivos	elementos	de	reforço.	
	 Parte	do	diagrama	Ti-B4C,	calculado	com	o	programa	THERMOCALC,	e	adaptado	do	
trabalho	de	DUSCHANEK	et	 al.	 (1995)	 é	 apresentada	na	 figura	 2.25.	No	 lado	 esquerdo	do	
diagrama,	observa-se	que	são	necessários	teores	superiores	a	3%	de	B4C	para	precipitação	de	
TiC	abaixo	de	1000°C.	Nota-se	ainda	que	a	partir	do	líquido,	a	solidificação	inicial	da	fase	beta	
primária	ocorrerá	até	concentrações	cerca	de	1,5%	de	B4C	onde	acima	desse	teor	e	até	5%,	
haverá	formação	de	TiB	primário.	Em	composições	superiores	de	B4C,	até	valores	próximos	a	
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15%,	TiC	será	a	primeira	a	fase	a	solidificar.	A	sequência	de	solidificação	tem	grande	impacto	
na	microestrutura	e	propriedades	 finais,	 visto	que	a	 fase	 formada	 inicialmente	 terá	maior	
tempo	para	crescimento,	atuando	no	consumo	do	titânio	e	consequente	na	ação	como	agente	
heterogêneo	para	nucleação	de	outras	fases.	A	presença	de	ambas	fases	TiB	e	TiC	permite	a	
distribuição	 mais	 homogênea	 da	 nucleação	 de	 fase	 alfa,	 tornando	 a	 microestrutura	 do	
compósito	mais	refinada.	
	 Ainda	a	partir	do	diagrama,	é	possível	ver	a	característica	particular	que	se	apresenta	
na	solidificação	do	líquido	na	composição	eutética,	próximo	a	1,5%	de	B4C,	à	temperatura	de	
1525°C.	 Inicialmente	haverá	 formação	da	estrutura	eutética	de	TiB	 e	de	 fase	beta,	 porém	
abaixo	 de	 1250°C	 nuclearão	 partículas	 de	 TiC,	 que	 de	 acordo	 com	 o	 diagrama,	 serão	
dissolvidas	abaixo	da	temperatura	de	900°C	e	tornarão	a	precipitar	em	temperatura	inferiores	
às	 apresentadas	 no	 diagrama.	 Isso	 pode	 ser	 explicado	 pela	 variação	 na	 solubilidade	 do	
carbono	na	fase	alfa	(figura	2.23)	e	também	que	em	1,5%	de	B4C	há	apenas	0,3%	de	C.	
	
Figura	2.25	–	Diagrama	B4C-Ti.	As	linhas	coloridas	representam	as	composições	
utilizadas	na	parte	experimental	desse	trabalho	
Fonte:	Adaptado	de	DUSCHANEK	et	al.	(1995).	
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	 A	 adição	 de	 B4C	 na	 liga	 Ti-6Al-4V	 provoca	 o	 refinamento	 dos	 grãos	 de	 fase	 beta,	
eliminação	da	estrutura	Widmanstätten	e	tendência	do	predomínio	da	morfologia	equiaxial	
da	fase	alfa	[WANG	et	al.,2015].	No	trabalho	de	QIU	et	al.	(2017),	as	ligas	forjadas	apresentam	
agrupamentos	 (clusters),	 das	 partículas	 de	 TiC	 e	 whisker	 de	 TiB,	 enquanto	 as	 amostras	
extrudadas	 a	 quente	 apresentam	 uma	 distribuição	 mais	 homogênea,	 porém	 com	
microporosidades	e	quebra	dos	reforços	(figura	2.26).		
	
Figura	2.26	-		Ilustração	da	matriz	de	Ti-6Al-4V	
com	adição	de	B4C.	a)	antes	da	extrusão	a	
quente;	b)	após	extrusão	a	quente.	
Fonte:	QIU	et	al.	(2017).	
	
	 Em	composições	onde	a	concentração	de	C	é	maior	que	a	de	B,	como	no	trabalho	de	
RASTEGARI	e	ABBASI	(2013)	em	que	amostras	de	Ti-6Al-4V	com	adições	de	0,4%	de	C	e	0,1%	
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de	B	foram	submetidas	a	procedimentos	termomecânicos,	houve	uma	redução	nas	dimensões	
das	 partículas	 de	 TiC	 com	 a	 adição	 de	 boro.	 Isso	 se	 deve	 ao	 princípio	 estabelecido	 em	
investigações	de	HOLZSCHUH	(2002),	no	qual	B	pode	substituir	átomos	de	Ti	nas	partículas	de	
TiC,	provocando	 redução	em	seu	 tamanho.	Esse	 fenômeno	gera	uma	mudança	na	energia	
superficial	da	partícula	que	tenderá	a	nuclear	e	crescer	nos	contornos	de	grão	de	beta.		
	 As	rotas	de	fabricação	de	compósitos	com	TiB	e	TiC	são	diversas,	como	por	deposição	
a	laser,	em	que	ZHANG	et	al.	(2011b)	adicionaram	B4C	na	liga	alfa	Ti-5,5Al-3,5V,	e	POUZET	et	
al.	(2016)	utilizaram	a	liga	Ti-6Al-4V;	metalurgia	do	pó	foi	a	técnica	escolhida	por	HUANG	et	
al.	 (2010)	e	NI	et	al.	 (2006)	para	Ti	CP.	Porém,	procedimentos	por	rota	 líquida	são	os	mais	
versáteis	e	por	isso	são	mais	aplicados,	como	a	fundição	por	indução	e	a	fusão	a	arco	voltaico.		
	 A	investigação	desenvolvida	nesta	pesquisa,	de	uma	ampla	faixa	de	teores	de	B4C,	de	
0,5%	a	3%	adicionados	à	liga	Beta	21S,	conforme	apresentado	na	figura	2.25,	traz	importante	
avanços	na	compreensão	do	efeito	híbrido	de	TiB	e	TiC	em	ligas	beta	metaestáveis.	O	efeito	
dessas	 fases	 no	 refinamento	 da	 microestrutura,	 na	 precipitação	 de	 fase	 alfa	 a	 partir	 de	
diferentes	 rotas	 de	 tratamento	 térmico	 e	 nas	 propriedades	 mecânicas	 pode	 viabilizar	 a	
aplicação,	 em	maior	 volume,	 de	materiais	 compósitos	 com	matrizes	 de	 titânio	 em	 partes	
críticas	de	aeronaves.	
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3.	MATERIAIS	E	MÉTODOS	
	
	 Neste	 capítulo	 são	 apresentados	 os	 procedimentos	 realizados	 para	 obtenção	 das	
amostras,	assim	como	as	rotas	de	processamentos	mecânicos	e	tratamentos	térmicos.	Por	
fim,	são	expostas	as	técnicas	de	caracterização	microestrutural	e	os	ensaios	para	análise	das	
propriedades	mecânicas.	O	diagrama	apresentado	na	figura	3.1	ilustra	as	etapas	executadas	
neste	trabalho.	
	
Figura	3.1	–	Esquema	dos	procedimentos	experimentais	realizados	neste	trabalho	
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3.1	Produção	e	preparo	das	amostras		
	
	 Neste	 trabalho,	 a	 liga	 comercial	 de	 titânio	 Beta	 21S	 (Ti-15Mo-3Nb-3Al-0,2Si)	 foi	
utilizada	como	matriz	metálica	do	material	compósito	a	ser	desenvolvido,	sendo	adicionado	a	
ela	 o	 composto	 carboneto	 de	 boro	 (B4C).	 	 Através	 da	 reação	 estequiométrica	 (1.3),	 B4C	
consome	titânio	em	excesso	e	forma	os	seguintes	reforços	in-situ:	TiB	e	TiC,	em	razão	molar	
de	4:1.	
	 Na	 tabela	 3.1	 são	 apresentados	 os	 valores	 nominais	 dos	 materiais	 desenvolvidos.	
Buscou-se	obter	composições	de	B	e	C	que	estivessem	em	uma	faixa	hipoeutética	para	ambos,	
no	compósito	com	teor	de	0,5%	de	B4C;	uma	composição	próxima	a	eutética	para	a	adição	de	
1,5%	de	B4C	e	finalmente	uma	composição	hipereutética	para	boro	e	carbono	na	composição	
com	maior	 teor	 de	 B4C,	 ou	 seja,	 3%.	 Tais	 parâmetros	 foram	baseados	 nos	 diagramas	 Ti-B	
(figura	2.16)	e	Ti-C	(figura	2.23),	assim	como	no	diagrama	B4C-Ti	(figura	2.25).	Todavia,	deve-
se	considerar	que	há	uma	grande	adição	de	elementos	solubilizados	nessa	liga,	Mo,	Nb,	Al	e	
Si,	 logo	 é	 compreensível	 que	 os	 valores	 de	 solubilidade	 de	 B	 e	 C	 na	 liga,	 assim	 como	 a	
composição	eutética	de	ambos	variem	consideravelmente	em	relação	ao	Ti	puro.	
Tabela	3.1	–	Composição	nominal	dos	materiais	produzidos	e	nomenclaturas	utilizadas	no	
trabalho	
	 Composição	nominal	(%	de	peso)	
	 B4C	 Mo	 Nb	 Al	 Si	 B	 C	 Ti	
BS/RF/RA	0	 0	
15	 3	 3	 0,2	
0	 0	 78,8	
BS/RF/RA	0,5	 0,5	 0,4	 0,1	 78,3	
BS/RF/RA	1,5	 1,5	 1,2	 0,3	 77,3	
BS/RF/RA	3	 3	 2,4	 0,6	 75,8	
	
	 Mais	informações	sobre	a	liga	de	titânio	e	as	propriedades	dos	elementos	adicionados	
podem	ser	encontradas	no	capítulo	anterior	e	nas	referências	citadas.	
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3.1.1.	Obtenção	dos	lingotes	
	
	 O	 primeiro	 procedimento	 envolveu	 a	 definição,	 em	 70	 gramas,	 da	massa	 final	 dos	
lingotes	a	serem	produzidos.	Calculou-se	a	massa	necessária	de	cada	elemento	seguindo	as	
porcentagens	estabelecidas	na	tabela	3.1,	seguido	pela	pesagem	dos	materiais	que	compõe	a	
liga	em	suas	formas	elementares:	titânio	(Ti),	molibdênio	(Mo),	nióbio	(Nb)	e	silício	(Si),	todos	
com	pureza	de	99%.	B4C,	foi	adicionado	na	forma	de	pó	com	98%	de	pureza	e	tamanho	de	
partículas	inferior	a	10	µm.	
	 Cada	 uma	 das	 quatro	 composições	 foi	 fundida	 em	 um	 forno	 de	 fusão	 a	 arco	 sob	
atmosfera	inerte	em	um	cadinho	de	cobre	refrigerado	por	circulação	interna	de	água.	O	forno	
(figura	3.2)	possui	uma	fonte	de	corrente	contínua	para	a	geração	do	arco	voltaico	em	um	
eletrodo	 não	 consumível	 de	 tungstênio;	 a	 câmara	 de	 fusão	 tem	 paredes	 duplas	 de	 aço	
inoxidável	 e	 uma	 área,	 fechada	 por	 vidro	 de	 alta	 resistência,	 na	 parte	 superior	 para	
visualização	do	interior.	
	 Inicialmente,	para	a	realização	do	procedimento	de	fundição,	a	câmara	foi	limpa	com	
acetona	 e	 fechada	 após	 os	 materiais	 terem	 sido	 colocados	 cuidadosamente	 dentro	 do	
cadinho.	O	processo	de	purga	para	obtenção	de	vácuo	por	15	minutos	e	posterior	inserção	de	
argônio	até	1000	bar	foi	repetido	três	vezes	para	garantir	que	componentes	do	ar	atmosférico,	
como	oxigênio,	nitrogênio	e	vapor	d’água	fossem	eliminados	o	máximo	possível.	Com	uma	
fonte	 de	 radiofrequência	 ionizante,	 iniciou-se	 a	 formação	 do	 plasma	 entre	 o	 eletrodo	 e	 a	
amostra,	o	qual	pode	ser	movimentado	alcançando	toda	a	região	interna	do	cadinho.	Para	
garantir	a	completa	fusão	de	todos	os	elementos	e	das	regiões	em	contato	com	cadinho,	após	
a	solidificação,	as	amostras	eram	giradas,	sendo	que	tal	procedimento	foi	repetido	seis	vezes,	
permitindo	uma	melhor	homogeneização	dos	lingotes.	
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Figura	3.2	–	Forno	a	arco	voltaico.	a)	Vista	frontal;	b)	Cadinho	de	cobre	e	eletrodo	de	
tungstênio	do	interior	do	forno.	
	
3.1.2.	Tratamentos	térmicos		
	
	 Após	 obtidos,	 os	 lingotes	 no	 estado	 bruto	 de	 solidificação	 foram	 cortados	 no	
equipamento	Accutom-10	 (STRUERS)	 com	 largura	 próxima	 a	 10	mm.	As	 quatro	 diferentes	
composições	 foram	 tratadas	 termicamente	 a	 1000°C	 por	 12	 horas,	 buscando	 eliminar	
quaisquer	heterogeneidades	provenientes	da	fusão	a	arco,	visto	que	tempo	e	temperatura	
possibilitaram	transformações	de	 fase	e	mecanismos	de	difusão.	Nessa	etapa,	as	amostras	
foram	colocadas	em	um	tubo	de	quartzo,	o	qual	foi	submetido	a	processo	similar	de	purga	ao	
do	forno	de	fusão	a	arco,	e	posteriormente	esse	aparato	foi	posto	em	um	forno	resistivo.	Para	
o	resfriamento,	duas	rotas	foram	utilizadas:	
• Resfriamento	em	forno	(RF)	com	taxa	de	0,05°C/s	
• Resfriamento	em	água	(RA)	com	taxa	de	180°C/s	
O	material	bruto	de	solidificação	(BS),	também	foi	analisado.	
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3.1.3.	Preparação	metalográfica	
	
													Seguindo	os	procedimentos	da	norma	ASTM	E3	(2001),	as	amostras	em	suas	diferentes	
condições,	BS,	RF	e	RA	foram	embutidas	a	frio	em	resina	de	poliéster	e	submetidas	a	lixamento	
manual	com	lixas	d’água	de	SiC	com	sequenciamento	progressivo	de	abrasividade:	80,	120,	
240,	 400,	 600,	 800	 e	 1200	mesh,	 sempre	 girando	 as	 amostras	 em	 90°	 entre	 cada	 papel	
abrasivo.	Essa	operação	foi	realizada	na	politriz/lixadeira	metalográfica	2V-PU	(AROPOL).	
													Em	 seguida,	 após	 serem	 lavadas	 em	 banho	 de	 ultrassom	 por	 10	 minutos	 no	
equipamento	Q3.8L	(ECO-SONICS),	as	amostras	foram	submetidas	a	etapa	de	polimento.	Para	
melhor	 remoção	da	 camada	 superficial	deformada	no	processo	de	 lixamento,	as	amostras	
foram	 polidas	 em	 duas	 etapas,	 a	 primeira,	 manual,	 foi	 realizada	 no	 equipamento	 politriz	
citado	anteriormente,	em	pano	com	pasta	de	diamante	com	tamanho	de	partículas	de	6	µm	
lubrificado	com	álcool	etílico.	Posteriormente,	em	pano	felpudo,	o	polimento	final	foi	feito,	
por	24	horas,	no	equipamento	Vibromet	Polisher	(BUHLER),	com	adição	de	suspensão	de	sílica	
coloidal	com	partículas	de	0,04	µm.	
	
3.2.	Caracterização	microestrutural	
	
3.2.1.	Microscopia	óptica	e	eletrônica	 	
	
	 Com	as	 amostras	 polidas	 seguindo	os	 procedimentos	 estabelecidos	 anteriormente,	
realizou-se	 ataque	 com	 o	 reagente	 Kroll	 (2%HF,	 10%HNO3	 e	 88%H2O)	 para	 revelar	 a	
microestrutura	e	esta	foi	visualizada	no	microscópio	óptico	Eclipse	LV100	(NIKON).	
	 As	imagens	de	microscopia	eletrônica	de	varredura	(MEV)	foram	obtidas	em	um	MEV	
Quanta	650	FEG	(FEI)	do	Laboratório	Nacional	de	Nanotecnologia	(LNNano)	do	CNPEM	(figura	
3.3).	Análises	de	EBSD	foram	realizadas	em	um	Auriga	Compact	(ZEISS)	localizado	no	edifício	
do	Serviço	de	Microscopia	da	Universidade	Politécnica	de	Valência,	sendo	que	a	medição	dos	
tamanhos	de	grãos	e	identificação	de	fases	foi	feita	através	do	software	Channel	5	da	Oxford	
Instruments.	
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Figura	3.3	–	Microscópio	eletrônico	de	varredura	Quanta	650	FEG	(FEI)	do	Laboratório	
Nacional	de	Nanotecnologia	(LNNano)	no	CNPEM.	
	 Amostras	 para	 microscopia	 eletrônica	 de	 transmissão	 (MET)	 foram	 cortadas	 com	
aproximadamente	300	μm	de	espessura	e	lixadas	com	lixa	de	SiC	e	abrasividade	de	220	mesh	
até	espessura	de	100	μm.	Em	seguida,	discos	de	3	mm	de	diâmetro	foram	obtidos	por	punção	
e	 o	 desbaste	 final,	 até	 dimensões	 nanométricas,	 foi	 realizado	 através	 de	 feixes	 de	 íons	
localizados	 (FIB)	 em	 um	 Auriga	 Compact	 (ZEISS),	 com	 a	 amperagem	 sendo	 reduzida	
gradualmente	para	minimizar	a	formação	de	camadas	danificadas.	As	observações	no	MET	
foram	feitas	em	200	kV	em	um	JEM-2100F	(JEOL)	com	canhão	de	emissão	por	campo	(FEG).	A	
ferramenta	 ASTARTM	 (NanoMEGAS)	 foi	 usada	 para	 identificação	 das	 fases	 junto	 com	 os	
padrões	de	difração	de	áreas	selecionadas.	
	
3.2.2.	Difração	de	raios-x	
	
	 A	 técnica	 de	 difração	 de	 raios-X	 foi	 aplicada	 para	 análise	 das	 fases	 presentes	 nas	
amostras	em	todas	as	diferentes	composições	e	condições,	sendo	expostas	a	radiação	Cu-Ka	
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(λ=	1,5406	Å)	no	difratômetro	X’Pert	(PANALYTICAL)	com	tensão	de	40	kV	e	corrente	de	30	
mA,	com	passo	de	0,01°	e	intervalo	angular	2q	entre	20	a	100°.		 	
3.3.	Caracterização	mecânica	
	
3.3.1.	Ensaios	de	dureza	
	
	 Nas	amostras	brutas	de	solidificação	foi	estudado	o	efeito	do	aumento	da	carga	de	
indentação	para	análise	de	dureza	nas	escalas	nano,	micro	e	macro.	Tal	investigação	é	pouco	
explorada	na	literatura,	e	a	compreensão	da	dureza	separadamente	da	matriz	e	dos	reforços	
por	nanoindentação	e	dos	compósitos	como	um	conjunto	de	matriz	e	reforço,	por	ensaios	de	
micro	e	macrodureza	explicita	fenômenos	interessantes	associados	ao	aumento	da	carga	de	
indentação.	
	 Nas	 amostras	 tratadas	 termicamente	 preferiu-se	 utilizar	 somente	 ensaios	 de	
microdureza	com	uma	carga	definida	de	4,9	N.	
Nanodureza	
	 Em	 associação	 aos	 laboratórios	 do	 Instituto	 de	 Tecnologia	 de	 Materiais	 da	
Universidade	Politécnica	de	Valência	na	Espanha	para	medição	de	nanodureza	e	módulo	de	
elasticidade	das	fases	presente	nas	amostras	no	estado	bruto	de	solidificação	(BS)	foi	utilizado	
um	nanodurômetro	da	marca	G200	 (MTS)	 equipado	 com	uma	ponta	de	diamante	do	 tipo	
Berkovich.	 A	 calibração	 foi	 feita	 em	 um	 padrão	 de	 sílica	 antes	 das	 medições.	 A	 técnica	
escolhida	foi	a	de	medição	contínua	de	rigidez	(CSM),	que	permite	a	aquisição	contínua	de	
valores	de	nanodureza	e	módulo	de	elasticidade	como	função	da	profundidade	de	penetração	
do	indentador	[OLIVER	e	PHARR,	1992].	Nesta	pesquisa,	a	penetração	máxima	foi	limitada	a	
1000	nm.	Esse	método	é	particularmente	importante	para	as	medições	das	propriedades	da	
matriz	 de	 titânio,	 pois	 mesmo	 evitando	 partículas	 grosseiras	 de	 TiB	 ou	 TiC	 visíveis	 na	
superfície,	 partículas	 menores	 abaixo	 da	 superfície	 podem	 ser	 atingidas	 conforme	 o	
indentador	 penetra	 no	 material,	 causando	 variações	 significativas	 nos	 resultados.	 Um	
microscópio	óptico	acoplado	ao	nanoindentador	permite	localizar	precisamente	a	posição	de	
cada	impressão,	sendo	que	30	indentações	foram	realizadas	somente	na	matriz	de	fase	beta,	
enquanto	20	indentações	foram	feitas	em	partículas	grandes	de	TiB	e	TiC	na	amostra	BS	3.	
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Coeficientes	de	Poisson	de	0,428	para	fase	beta	[IKEHATA	et	al.,	2004],	0,160	para	TiB	[ATRI	
et	al.,	1999]	e	0,180	[DODD	et	al.,	2003]	para	TiC	foram	considerados	para	o	cálculo	do	módulo	
de	elasticidade	(Es)	[OLIVER	e	PHARR,	1992]	na	equação	3.1:	
&)* = &	,	-./).  + &	,	-0/)0              (3.1)	
 
												Onde	o	módulo	reduzido	indicado	pelo	equipamento	é	a	variável	Er,	e	νs	é	o	coeficiente	
de	Poisson	da	fase	considerada.	O	módulo	de	elasticidade	do	indentador	é	de	1141	GPa	(Ei)	
enquanto	o	coeficiente	de	Poisson	é	de	0.07	(νi).	 	
	
Microdureza	
	 O	ensaio	para	análise	da	microdureza	foi	conduzido	de	acordo	com	as	especificações	
da	norma	ASTM	E92	(2003),	com	tempo	de	aplicação	da	carga	de	10	segundos	e	o	valor	médio	
de	10	 indentações.	Para	as	amostras	BS,	 foram	aplicadas	as	seguintes	cargas:	0,098	N	 (HV	
0,01),	0,49	N	(HV		0,05),	0,98	N	(HV0,1),	1,96	N	(HV	0,2),	4,90	N	(HV0,5),	9,80	N	(HV	1)	e	19,61	
N	 (HV	 2),	 no	 equipamento	 HMV-FA2	 (SHIMADZU).	 Nesse	 equipamento	 os	 valores	 são	
disponibilizados	 na	 unidade	 HV	 (dureza	 Vickers),	 que	 são	 obtidos	 a	 partir	 da	 medição	
automática	em	microscópio	óptico	embutido	e	visualização	na	tela	do	computador,	da	média	
das	diagonais	da	impressão	piramidal	formada	pelo	penetrador	de	diamante.	Para	as	amostras	
RF	e	RA,	cargas	fixas	de	4,90	N	(HV	0,5)	foram	utilizadas	no	equipamento	HV-1000	(DIGIMESS),	
onde	as	diagonais	devem	ser	medidas	manualmente	pela	visualização	no	microscópio	óptico	
embutido.	O	valor	da	grandeza	Vickers	é	calculado	a	partir	da	equação	3.2:	
HV	=	0,1891	F/D2	 	 	 	 	 (3.2)	
	 Em	que	F	é	a	carga	aplicada	em	newton	(N)	e	D	é	a	média	das	diagonais	medidas	pelo	
usuário	em	mm.		
	 Os	 valores	 na	 unidade	 HV	 podem	 ser	 convertidos	 para	 GPa	 multiplicando-se	 por	
0,009807.	
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Macrodureza	
	 Seguindo	a	mesma	norma	e	equação	consideradas	nos	ensaios	de	microdureza,	com	
tempo	 de	 aplicação	 da	 carga	 de	 10	 segundos	 e	 o	 valor	médio	 de	 10	 indentações,	 	 foram	
realizados	ensaios	de	macrodureza	com	cargas	de	49	N	(HV	5),	98	N	(HV	10),	196	N	(HV	20)	e	
294	N	(HV	30).	O	equipamento	utilizado	foi	um	HD9-45	(CENTAUR)	e	as	macroindentações	
foram	medidas	em	um	microscópio	óptico	Eclipse	LV100	(NIKON).		
	
3.3.2.	Ensaio	de	compressão	a	frio	
	
	 Nesse	ensaio,	 para	 cada	 composição	 foram	utilizadas	 três	 amostras	 cilíndricas	 com	
diâmetro	de	3	mm	e	altura	de	6	mm,	conforme	especificações	da	norma	ASTM	E9	(2000).	Com	
o	equipamento	de	testes	universais	da	marca	MTS,	em	taxa	de	compressão	de	0,01	mm/s	em	
temperatura	ambiente	(figura	3.4),	foram	obtidas	três	curvas	de	tensão	por	deformação	para	
cada	composição,	nas	condições	RA	e	RF,	sendo	calculada	a	média	dos	valores	a	partir	dessas	
curvas	para	melhor	confiabilidade	dos	resultados.		
	 	
Figura	3.4	–	Ensaio	de	compressão.	a)	Equipamento	de	testes	MTS;	b)	Amostra	
posicionada	para	o	ensaio.	
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3.3.3.	Ensaio	de	compressão	a	quente	
	
	 O	simulador	termomecânico	Gleeble	3800	do	LNNano-CNPEM	foi	empregado	nessa	
etapa.	Tal	equipamento	permite	a	realização,	em	ambiente	inerte,	de	ensaios	de	compressão	
em	temperaturas	elevadas.	Para	cada	composição,	quatro	corpos	de	prova	com	diâmetro	de	
4	 mm	 e	 6	 mm	 de	 altura,	 obtidos	 a	 partir	 das	 amostras	 resfriadas	 em	 água	 (RA)	 foram	
deformados	em	40%.	Quatro	temperaturas	foram	empregadas:	150°C,	300°C,	600°C	e	900°C,	
garantindo	uma	ampla	faixa	de	temperaturas	abaixo	das	atingidas	em	aplicações	reais	(até	
650°C	por	curtos	ciclos)	e	uma	acima	da	temperatura	de	transição	de	fase	alfa	para	fase	beta.	
	 	
4.	RESULTADOS	E	DISCUSSÕES	
	
	 Neste	 capítulo	 são	apresentados	e	discutidos	os	 resultados	da	etapa	experimental,	
onde	 através	 de	 imagens	 de	 microscopia	 óptica	 e	 eletrônica,	 ensaios	 mecânicos	 e	
caracterização	de	propriedades	intrínsecas	dos	materiais,	elucida-se	a	influência	da	adição	do	
B4C,	 dos	 tratamentos	 térmicos	 e	 processamentos	 mecânicos	 nas	 características	 dos	
compósitos	 baseados	 na	 liga	 de	 titânio	 Beta	 21S.	 Em	 uma	 sequência	 lógica	 são	 exibidos	
inicialmente	 os	 dados	 referentes	 à	 capacidade	 de	 estabilização	 da	 microestrutura	
proporcionada	 pela	 adição	 de	 B4C,	 seguido	 pela	 etapa	 dos	 tratamentos	 térmicos	 e	 seus	
impactos	 na	 microestrutura	 e	 propriedades	 mecânicas.	 As	 propriedades	 mecânicas	 dos	
materiais	em	temperaturas	elevadas	são	apresentadas	no	último	tópico.	
4.1.	Investigação	da	Microestrutura	
	
	 Com	o	uso	de	imagens	de	MEV	e	MO	e	dados	fornecido	pelas	técnicas	de	EBSD,	EDS	e	
DRX	 foi	 possível	 determinar	 o	 tamanho	de	 grãos,	 as	 fases	 presentes	 e	 suas	morfologias	 e	
distribuições,	 assim	 como	 a	 formação	 in-situ	 de	 partículas	 de	 TiB	 e	 TiC,	 e	 seus	 efeitos	 na	
microestrutura,	como	o	mecanismo	de	ancoramento	dos	grãos,	que	evita	o	crescimento	e	
resulta	em	uma	microestrutura	refinada.	Ainda,	é	discutido	neste	tópico	a	influência	da	adição	
de	B4C	no	refinamento	de	fase	alfa	secundária	em	amostras	resfriadas	lentamente	em	forno.	
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4.1.1.	Efeitos	da	adição	de	B4C	no	material	na	condição	bruta	de	solidificação	
	 	
	 O	processo	de	fundição	a	arco	voltaico	utilizado,	mesmo	tendo	sido	repetido	diversas	
vezes,	pode	deixar	heterogeneidades	no	material	devido	a	diferentes	taxas	de	solidificação,	
como	na	parte	inferior,	em	contato	com	o	cadinho,	e	na	parte	superior,	última	região	a	ser	
solidificada.	Contudo,	o	estudo	dessa	condição	é	importante	visto	que	a	comprovação	de	um	
refinamento	na	microestrutura	com	a	adição	de	B4C	pode	evitar	a	necessidade	de	tratamentos	
termomecânicos	posteriores	[SARKAR	et	al.,	2013].		
	 A	adição	de	elementos	que	permitem	a	formação	de	novas	fases,	como	o	boro,	é	de	
grande	importância	para	materiais	com	grandes	seções	transversais	que	serão	utilizadas	na	
condição	bruta	de	solidificação,	tornando	a	microestrutura	mais	homogênea.	Exemplo	disso	
é	o	trabalho	de	KUMAR	et	al.	(2015)	que	demonstra	que	a	adição	de	0,12%	de	B	na	liga	beta	
Ti-55511	 (Ti-5Al-5Mo-5V-1Cr-1Fe)	 modifica	 consideravelmente	 a	 macroestrutura	 de	 um	
lingote	 com	 400	 mm	 de	 diâmetro,	 pois	 regiões	 internas,	 com	 resfriamento	 mais	 lento,	
mantém	 microestrutura	 similar	 às	 das	 regiões	 externas.	 Tal	 fato	 evita	 a	 necessidade	 de	
processamentos	posteriores	para	refinamento	da	microestrutura	como	um	todo,	aos	quais	a	
liga	sem	adição	de	boro	deve	ser	submetida.	
	 A	 figura	 4.1	 exibe	 as	 imagens	 de	MO	 da	 liga	 e	 de	MEV	 dos	 compósitos	 brutos	 de	
solidificação,	onde	maiores	ampliações	das	imagens	à	esquerda	são	apresentadas	à	direita.	
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Figura	4.1	–	Imagens	das	amostras	na	condição	bruta	de	solidificação.		a-b)	MO	de	BS	0;			
c-d)	MEV	de	BS	0,5;	e-f)	MEV	de	BS	1,5;	g-h)	MEV	de	BS	3.	
	 A	partir	das	imagens	da	Figura	4.1,	na	liga	há	somente	grãos	de	fase	beta	em	4.1	(a-b)	
enquanto	 nota-se	 em	 4.1(c)	 que	 precipitados	 refinados	 aparentam	 ter	 uma	 distribuição	
dendrítica	na	matriz	metálica	de	fase	beta.	Segundo	os	diagramas	de	fase	Ti-B	(figura	2.16)	e	
Ti-C	 (figura	2.23),	na	concentração	de	0,5%	de	B4C	ambos	B	e	C	apresentam-se	em	teores	
hipoeutéticos,	formando	maior	quantidade	de	whiskers	de	TiB	e	poucas	partículas	de	TiC,	já	
que	a	composição	de	0,1%	de	C	possivelmente	situa-se	próxima	ao	limite	de	solubilidade	do	
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carbono	na	liga.	A	formação	dendrítica	em	teores	baixos	de	adição	de	boro	já	foi	investigada	
em	outras	pesquisas	[CHENG,	2000;	CHEN,	2001;	[BERMINGHAM,	2008]	sendo	explicada	pelo	
fenômeno	 de	 rápida	 rejeição	 do	 boro	 para	 a	 frente	 sólido/líquido	 durante	 a	 solidificação,	
conforme	discutido	na	seção	2.2.1.		
	 O	aumento	da	concentração	de	boro,	como	na	composição	de	1,5%	de	B4C,	na	Figura	
4.1(e),	ultrapassa	um	valor	crítico	para	formação	de	dendrítas	[CHENG,	2000].	Nesse	caso,	o	
boro	rejeitado	para	a	fase	líquida	pela	fase	beta	em	crescimento,	forma	TiB	que	consome	B	
do	líquido	próximo	ao	núcleo	de	fase	beta,	reduzindo	o	super	resfriamento	constitucional	e	
consequentemente,	formações	dendríticas.	O	carbono	tem	menor	influência	nesse	processo	
pois	 tem	 maior	 solubilidade	 no	 titânio.	 Na	 figura	 4.1(g),	 é	 nítida	 a	 presença	 massiva	 de	
precipitados	primários,	 tanto	de	TiB	como	TiC,	 sendo	 rodeados	pela	matriz	de	 fase	beta	e	
partículas	mais	refinadas	de	TiB	e	TiC,	possivelmente	formadas	na	temperatura	eutética.		
	 A	 figura	 4.2	 exibe	 as	 imagens	 de	 EBSD	 dos	 compósitos	 brutos	 de	 solidificação,	
possibilitando	a	identificação	das	fases	presentes.	
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Figura	4.2	-	Imagens	de	EBSD	dos	compósitos.	TiC	estão	coloridos	em	amarelo,	TiB	em	
azul,	a	matriz	de	titânio	beta	em	preto	e	os	contornos	de	grão	em	vermelho.	a)	BS	0,5;					
b)	BS	1,5;	c)	BS	3	
	 Na	 Figura	 4.2,	 em	 imagens	 de	 EBSD,	 pode-se	 distinguir	 as	 fases	 presentes	 nos	
compósitos	BS.	Na	imagem	4.2(a),	que	representa	a	composição	com	0,5%	de	B4C,	é	possível	
identificar	que	partículas	de	formatos	irregulares	ou	quase	equiaxiais	(TiC)	estão	aderidas	à	
whiskers	(TiB),	sugerindo	que	tais	estruturas	possam	ter	atuado	como	pontos	de	nucleação	
para	os	carbonetos	[NI	et	al.,	2008].	Tal	fato	estaria	de	acordo	com	o	diagrama	Ti-B4C,	onde	
em	composições	 inferiores	a	eutética,	a	 formação	de	TiC	 só	ocorre	em	temperaturas	bem	
abaixo	 da	 solidificação	 completa	 do	 material,	 ou	 seja,	 nuclearia	 preferencialmente	 nos	
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contornos	de	 grão	ou	nos	precipitados	de	TiB.	 Tal	 característica	 também	é	observada	nas	
zonas	 circuladas	 na	 Figura	 4.2(b),	 que	 representa	 o	 material	 com	 composição	 próxima	 à	
eutética,	com	1,5%	de	B4C.	Em	4.2(c),	no	material	com	maior	teor	de	B4C,	nota-se	uma	clara	
distinção	entre	precipitados	primários	e	eutéticos	de	TiB,	 sendo	que	as	 fases	grosseiras	se	
encontram	 no	 centro	 de	 alguns	 grãos,	 devido	 ao	 fato	 de	 terem	 atuado	 como	 ponto	 de	
nucleação	heterogênea	para	a	fase	beta,	sendo	que	porções	eutéticas	aparentam	localizar-se	
nos	contornos	de	grão.	Já	as	fases	de	TiC	são	grosseiras	e	tendem	a	acumular-se	nos	contornos	
de	grão	e	longe	dos	TiB,	ou	seja,	nessa	composição	as	partículas	de	boreto	não	atuaram	como	
pontos	de	nucleação	para	o	TiC	como	ocorridos	nas	amostras	com	menores	teores	de	B4C.	
	 Os	 padrões	 de	 difração	 da	 figura	 4.3	 validam	 a	 presença	 das	 fases	 beta,	 TiB	 e	 TiC	
citadas	nas	discussões	acima.	
	
Figura	4.3	–	Difratogramas	de	raios-X	das	amostras	brutas	de	solidificação	
	
	 A	análise	dos	picos	de	cada	difratograma	revela	que	a	taxa	de	resfriamento	resultante	
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da	solidificação	do	lingote	no	interior	do	forno	a	arco	foi	suficientemente	rápida	para	evitar	a	
transformação	 da	 fase	 beta	 metaestável	 em	 fase	 alfa.	 Em	 todas	 as	 amostras	 nota-se	
claramente	 os	 picos	 característicos	 da	 fase	 beta	 (b)	 de	 titânio,	 enquanto	 os	 picos	
remanescentes	das	amostras	com	adição	de	B4C	são	específicos	das	 fases	TiB	e	TiC.	Outra	
observação	relevante	é	o	nítido	aumento	na	intensidade	dos	picos	referentes	à	essas	fases	
conforme	ocorre	o	aumento	do	teor	de	B4C.			
	
4.1.2.	Efeitos	da	taxa	de	resfriamento	na	microestrutura	
	
	 Conforme	descrito	na	seção	3.1.2,	o	material	bruto	de	solidificação	foi	submetido	a	
tratamento	térmico	de	homogeneização	por	12	horas	a	1000°C.	A	discussão	se	 inicia	pelas	
amostras	resfriadas	lentamente	no	forno	(RF),	que	apresentam	maior	complexidade	devido	à	
nucleação	de	fase	alfa,	em	seguida,	as	amostras	resfriadas	em	água	(RA)	são	analisadas.	A	
ausência	 de	 referências	 nessa	 seção	 evidencia	 a	 pouca	 quantidade	 de	 trabalhos	 com	
tratamentos	térmicos	semelhantes	ao	executado	neste	trabalho,	já	que	a	grande	maioria	das	
pesquisas	com	ligas	beta	metaestáveis	emprega	solubilização	seguida	por	envelhecimento.	
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Resfriamento	em	forno	(RF)	
	 A	 figura	4.4	exibe	uma	 imagem	de	MO	da	 liga	e	de	MEV	da	 liga	e	dos	 compósitos	
resfriados	em	forno,	onde	maiores	ampliações	das	imagens	à	esquerda	são	apresentadas	à	
direita.	
	
Figura	4.4	-	Imagens	de	microscopia	das	amostras	resfriadas	em	forno	(RF).	a)	MO	de	RF	0;	b)	
MEV	de		RF	0;	c-d)	MEV	de	RF	0,5;	e-f)	MEV	de	RF	1,5;	g-h)	MEV	de	RF	3.	
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	 A	 Figura	 4.4	mostra	 que	 nas	 amostras	 RF	 0,	 RF	 0,5	 e	 RF	 1,5,	 o	 resfriamento	 lento	
permitiu	a	precipitação	de	fases	finas	de	alfa	secundário	com	morfologia	acicular,	distribuídas	
por	toda	a	matriz,	onde	claramente	o	aumento	do	teor	de	B4C	refina	tais	fases.	Em	RF	3	não	é	
possível	identificar	tal	fase.		
	 Na	composição	sem	B4C,	em	4.4	(a)	e	(b),	nota-se	a	presença	de	fase	alfa	grosseira	nos	
contornos	de	grão	de	beta,	e	fases	alfa	mais	refinadas	no	interior	do	grão.	Em	RF	0,5,	o	tempo	
e	temperatura	providos	no	tratamento	não	foram	suficientes	para	o	rearranjo	e	eliminação	
da	estrutura	dendrítica,	como	pode	ser	visto	em	4.4(c).		Em	4.4	(d)	ainda	é	possível	identificar	
fase	 alfa	 distribuída	 na	 matriz,	 porém	 estas	 são	 mais	 finas	 que	 na	 composição	 citada	
anteriormente.		
	 Da	 mesma	 forma	 como	 na	 estrutura	 bruta	 de	 solidificação,	 já	 não	 é	 possível	 a	
identificação	de	estruturas	dendríticas	nas	amostras	com	adição	de	1,5%	de	B4C	resfriadas	em	
forno	(4.4	(e)).	Na	figura	4.4	(f),	a	presença	de	fase	alfa	acicular	é	dada	majoritariamente	a	
partir	de	whiskers	de	TiB,	conforme	identificado	pela	seta,	enquanto	a	fase	alfa	dispersa	na	
matriz	é	muito	refinada	para	ser	visualizadas	nitidamente	nesse	nível	de	magnificação.	Em	RF	
3,	em	4.4	(g)	e	(h)	há	uma	mescla	de	precipitados	grosseiros	de	TiB	e	TiC	com	outros	refinados,	
contudo,	nessas	imagens,	não	foi	possível	a	identificação	de	fase	alfa.	
	 As	imagens	acima	permitem	afirmar	que	há	uma	tendência	de	redução	no	mecanismo	
de	 nucleação	 e	 crescimento	 da	 fase	 alfa	 na	 matriz	 com	 o	 aumento	 da	 adição	 de	 B4C.	
Diferentemente	das	imagens	4.4(b)	e	4.4(d)	e	4.4(f),	onde	distingue-se	claramente	fase	alfa,	
na	imagem	4.4(h),	com	mesma	ampliação,	não	se	vê	nenhuma	fase	além	das	partículas	de	TiB	
e	TiC	e	da	matriz	beta.	Para	tanto	foi	preciso	analisar	a	amostra	em	microscópio	eletrônico	de	
transmissão,	 conforme	 apresentado	 na	 Figura	 4.5,	 onde	 fase	 alfa	 com	 dimensões	
nanométricas	foi	identificada	na	matriz	de	fase	beta.	
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Figura	4.5	-	Imagem	de	MET	de	região	com	presença	de	fase	alfa	na	matriz	de	fase	beta	na	
amostra	RF	3.	Imagem	no	canto	superior	direito,	mostra	o	padrão	de	difração	no	eixo	de	
zona	[111]β,	onde	é	possível	identificar	pontos	que	representam	a	fase	alfa.	
	
	 Mesmo	sabendo-se	que	ambos	B	e	C	 são	elementos	estabilizadores	de	 fase	alfa,	o	
fenômeno	de	refinamento	da	fase	alfa	pode	ser	 justificado	pelo	fato	do	B	e	C	consumirem	
titânio	da	matriz	na	formação	de	TiB	e	TiC,	ocasionando	um	aumento	no	“Mo	equivalente”	
(ver	seção	2.1.3)	já	que	há	menos	titânio	disponível	para	formação	de	solução	sólida	com	uma	
mesma	concentração	dos	elementos	Mo	e	Nb	(beta	estabilizadores).	Ou	seja,	a	formação	de	
alfa,	mesmo	com	o	resfriamento	lento	no	forno	é	dificultada	visto	que	a	matriz	está	mais	beta	
estabilizada.		
	 Complementarmente,	deve-se	considerar	a	absorção	de	oxigênio	por	carbonetos	de	
titânio,	conforme	discutido	em	2.2.2,	como	sendo	um	fator	adicional	importante	na	redução	
de	fase	alfa	nessa	faixa	de	composição.	A	presença	maior	e	mais	homogênea	de	precipitados	
de	TiC,	principalmente	em	regiões	de	alta	energia	e	elevada	mobilidade	de	átomos	como	nos	
contornos	de	grão,	pode	facilitar	a	extração	de	oxigênio	da	matriz,	provocando	o	aumento	da	
estabilidade	 da	 fase	 beta	 nesta,	 já	 que	 átomos	 de	 oxigênio	 são	 fortemente	 alfa	
estabilizadores.	
	 O	mapa	de	fases	de	EBSD	da	Figura	4.6	mostra	em	diferentes	cores	as	fases	presentes	
nos	compósitos	resfriados	em	forno.	As	fases	têm	as	seguintes	cores:	matriz	de	fase	beta	em	
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azul,	fase	alfa	em	verde,	TiB	em	amarelo	e	TiC	em	vermelho.	Nota-se,	ao	comparar	as	imagens	
de	EBSD	com	as	de	MEV	(imagem	no	canto	inferior	direito	de	4.6(a),	(c)	e	(e)),	que	devido	a	
limitações	na	resolução	do	equipamento,	nem	todas	as	fases	finas	de	alfa	foram	indexadas	
apropriadamente,	pois	há	uma	grande	distribuição	de	fases	alfa	na	matriz	de	fase	beta	que	
não	são	visíveis	na	imagem	de	EBSD.	
	 Linhas	suavizadas	de	escaneamento	por	EDS,	revelam,	nas	figuras	4.6	(b),	(d)	e	(f),	uma	
tendência	de	menor	presença	de	Mo,	Nb	e	Al	nas	partículas	de	TiC,	enquanto	a	fase	beta	tem	
os	maiores	teores	de	Mo	e	Nb,	seguido	por	TiB,	cuja	concentração	de	Al	é	tão	baixa	quanto	
nas	partículas	de	TiC.		Por	fim,	a	fase	alfa,	nas	composições	de	RF	0,5	e	RF	1,5,	tem	maior	teor	
de	Al	e	menos	quantidade	dos	outros	elementos	em	solução	sólida.	Linhas	referentes	ao	Si	
não	foram	consideradas	devido	à	baixa	concentração	e	nenhuma	variação	significativa	entre	
as	fases.		
	 Enquanto	pode-se	notar	grande	quantidade	de	fase	alta	nas	amostras	RF	0,5	e	RF	1,5,	
a	figura	4.6	(e)	confirma	que	em	RF	3,	a	fase	alfa	não	pode	ser	identificada	apropriadamente	
nesse	nível	de	magnificação.		
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Figura	4.6	-	Imagens	de	EBSD	dos	compósitos	resfriados	em	forno,	confirmando	as	duas	fases	
de	titânio	presentes,	fase	alfa	e	fase	beta,	além	de	partículas	de	TiB	e	TiC.	Análises	de	EDS	das	
linhas	brancas	nas	imagens	à	direita	são	apresentadas	à	esquerda.	a)	Amostra	RF	0,5;	b)	EDS	
de	linha	passando	por	TiC,	fase	beta,	TiB	e	fase	alfa;	c)	Amostra	RF	1,5;	d)	EDS	de	linha	passando	
por	TiC,	fase	beta,	fase	alfa	e	TiB;	c)	Amostra	RF	3;	d)	EDS	de	linha	passando	por	fase	beta,	TiB,	
fase	beta,	TiC	e	fase	beta.	
	 Na	figura	4.7	são	apresentadas	imagens	de	MET	das	amostras	RF	e	respectivas	análises	
por	ASTAR	de	regiões	selecionadas.	
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Figura	4.7	-	Imagens	de	MET	de	regiões	da	amostra	RF	3	e	indexação	pela	ferramenta	ASTAR.	
a)	Imagem	de	MET	com	precipitados	de	fase	alfa	em	matriz	de	beta	e	uma	partícula	de	TiB.	b)	
Indexação	por	ASTAR	da	região	selecionada	em	(a).	c)	Imagem	de	MET	com	presença	de	fases	
alfa,	beta,	TiB	e	TiC.	d)	Indexação	por	ASTAR	da	região	selecionada	em	(c).	
	
	 Na	figura	4.7,	imagens	de	MET	foram	obtidas	de	duas	regiões	da	amostra	RF	3,	e	parte	
dessas	 áreas	 foram	 selecionados	 para	 utilização	 da	 ferramenta	 ASTAR,	 que	 além	 de	
determinar	as	fases	presentes	na	imagem,	por	análise	pixel-a-pixel	dos	padrões	de	difração,	
também	é	capaz	de	identificar	a	orientação	das	fases.	A	fase	alfa	em	4.7	(b)	que	está	adjunta	
à	partícula	de	TiB	tem	uma	morfologia	distinta	da	fase	alfa	na	parte	superior	da	imagem,	ou	
seja,	a	precipitação	da	fase	alfa	a	partir	do	TiB	se	inicia	a	partir	de	uma	área	de	contato	de	
quase	300	nm,	crescendo	e	afinando	em	direção	à	matriz.	Enquanto	a	fase	que	precipita	da	
matriz,	tem	o	formato	de	"agulha"	com	menos	de	100	nm	de	espessura.	Em	4.7	(d),	em	uma	
região	com	a	presença	de	todas	as	fases	presente	no	material,	nota-se	uma	precipitação	de	
fase	alfa	irregular	a	partir	do	whisker	de	TiB,	enquanto	as	fases	alfa	que	aparentam	precipitar	
do	TiC	têm	um	formato	regular	com	uma	área	de	contato	menor.	
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	 Em	 seguida,	 na	 figura	 4.8,	 os	 difratogramas	 ratificam	 as	 fases	 identificadas	 nas	
discussões	acima.	
	
Figura	4.8	–	Difratogramas	de	raios-X	das	amostras	após	resfriamento	em	forno	(RF)	
	
	 Na	figura	4.8,	a	ausência	de	picos	característicos	de	fase	alfa	na	amostra	com	3%	de	
B4C	indica	que	a	quantidade	desta	fase	é	tão	pequena	que	nem	ao	menos	é	identificada	em	
um	procedimento	convencional	de	difração	de	raios-X,	enquanto	que	as	amostras	com	1,5%	
e	0,5%	de	B4C	e	de	RF	0	possuem	picos	claros	da	fase	discutida.	Os	picos	restantes	assim	como	
nas	amostras	brutas	de	solidificação	são	tanto	da	fase	beta,	como	de	TiB	ou	TiC.	
	 A	figura	4.9	mostra	a	análise	mais	lenta	(com	melhor	resolução)	da	faixa	angular	2q	
entre	37,5°	e	42,5°,	onde	se	situam	picos	intensos	da	fase	alfa.	A	partir	desse	procedimento	
foi	possível	identificar	um	pico	pequeno	de	fase	alfa	na	amostra	com	3%	de	B4C	entre	38°	e	
39°,	todavia,	segundo	os	arquivos	de	difração	já	estabelecidos,	tal	pico	não	se	trata	do	mais	
intenso	da	fase	alfa,	sendo	este	entre	40°	e	41°.	Logo,	é	possível	que	tal	fase	alfa	refinada,	
precipitada	 a	 partir	 das	 partículas	 de	 TiB	 e	 TiC,	 possa	 ter	 uma	 orientação	 preferencial.	 O	
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deslocamento	do	pico	de	fase	beta	pode	ser	referente	ao	aumento	do	teor	de	elementos	de	
liga	nessa	fase	no	compósito	RF	3,	conforme	explicado	anteriormente.	
	
	
Figura	4.9	–	Ampliação	da	região	em	que	com	os	picos	mais	intensos	de	titânio	alfa.	
	
	
Figura	4.10	-	 Imagens	dos	grãos	das	amostras	resfriadas	em	forno.	a)	Macroestrutura	de					
RF	0,	caracterizada	por	microscopia	óptica;	b-d)	Imagens	de	EBSD	das	amostras	RF	0,5,	RF	
1,5	 e	 RF	 3,	 respectivamente.	 As	 fases	 de	 TiB	 e	 TiC	 foram	 coloridas	 em	 preto,	 sendo	
identificadas	somente	para	a	amostra	RF	3,	na	imagem	(d)	no	canto	superior	direito.	
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	 A	figura	4.10	revela	os	grãos	dos	materiais	resfriados	em	forno,	o	quais	foram	medidos	
através	do	método	do	intercepto.	Devido	ao	tamanho	em	dimensões	milimétricas	dos	grãos	
em	RF	0,	foi	necessário	o	uso	de	microscopia	óptica	para	análise	de	um	conjunto	significativo	
de	grãos,	onde	a	média	de	tamanho	é	de	1033	μm.		
	 Em	RF	0,5,	a	presença	de	precipitados	eutéticos	de	TiB	e	TiC	fez	os	grãos	primários	de	
beta	terem	seu	tamanho	reduzido	para	um	valor	médio	de	196	μm.	Durante	a	solidificação,	
fase	de	beta	primário	se	forma	inicialmente	e	rejeita	B,	o	qual	tem	solubilidade	insignificante	
em	Ti,	para	a	interface	sólido-líquido	formando	partículas	de	TiB	que	restringem	o	aumento	
do	grão	e	também	provêm	pontos	adicionais	de	nucleação	para	outro	grãos	de	beta.		
	 O	tamanho	de	grão	em	RF	1,5	é	reduzido	para	150	μm	pois	esse	material	é	considerado	
próximo	à	composição	eutética	tanto	para	B	como	para	C,	ocasionando	a	formação	conjunta	
de	fase	beta,	TiB	e	TiC	concomitantemente	a	partir	do	líquido,	o	que	reduz	o	crescimento	dos	
grãos	durante	a	solidificação.	Se	assume	que	essa	composição	seja	próxima	da	eutética	devido	
à	microestrutura	verificada,	porém	não	há	nenhum	diagrama	de	fase	considerando	os	sete	
elementos	 presentes	 nos	 compósitos,	 dessa	 forma,	 espera-se	 um	 grau	 de	 variação	 na	
composição	eutética	quando	comparada	aos	diagramas	individuais	de	Ti-B	ou	Ti-C.		
	 Finalmente,	em	RF	3,	os	grãos	apresentaram	um	tamanho	médio	de	24	μm,	o	que	
representa	um	grande	refinamento	em	comparação	às	outras	composições,	e	 isso	se	deve	
justamente	à	presença	das	fases	primárias	de	TiB	e	TiC,	que	atuam	como	pontos	heterogêneos	
de	nucleação	para	grãos	de	beta,	sendo	que	a	grande	distribuição	de	reforços	in-situ,	impede	
a	movimentação	e	crescimento	dos	grãos.	
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	 Resfriamento	em	água	(RA)	
A	figura	4.11	exibe	imagens	de	MO	da	liga	e	de	MEV	dos	compósitos	resfriados	em	forno,	onde	
maiores	ampliações	das	imagens	à	esquerda	são	apresentadas	à	direita.	
	
Figura	4.11	-	Imagens	de	microscopia	das	amostras	resfriadas	em	água	(RA).	a-b)	MO	de	RA	0;	
c-d)	MEV	de	RA	0,5;	e-f)	MEV	de	RA	1,5;	g-h)	MEV	de	RA	3.	
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	 As	amostras	resfriadas	em	água	se	assemelham	às	amostras	brutas	de	solidificação,	
onde	 a	 estrutura	 dendrítica	 permanece	 nos	 espécimes	 com	 0,5%	 de	 B4C	 mesmo	 após	 o	
tratamento	 térmico	 e	 a	 matriz,	 em	 todas	 as	 composições,	 só	 apresenta	 a	 fase	 beta.	 A	
semelhança	deve-se	ao	fato	da	taxa	de	resfriamento	 imposta	pelo	cadinho	refrigerado	por	
água	ser	de	ordem	próxima	à	da	têmpera	em	água.	Imagens	de	MET	poderiam	elucidar	se	há	
a	presença	de	fase	ômega	atérmico,	comum	quando	se	aplica	resfriamento	rápido.	A	única	
diferença	 se	 dá	 nas	 amostras	 com	 3%	 de	 B4C,	 que	 no	 caso	 das	 imagens	 4.11g	 e	 4.11h	
aparentam	apresentar	precipitados	de	TiC	equiaxiais,	e	até	dendríticos	(assinalado	em	4.11h).	
Contudo,	 não	 se	 pode	 afirmar	 que	 o	 tratamento	 térmico	 de	 fato	 proporcionou	 um	
agrupamento	 das	 partículas	 com	 carbono,	 já	 que	 essa	 pode	 vir	 a	 ser	 uma	 característica	
partícular	da	região	visualizada,	devido	à	uma	possível	incompletude	na	homogeneidade	da	
amostra.	
	 Em	 seguida,	 na	 figura	 4.12,	 os	 difratogramas	 das	 amostras	 resfriadas	 em	água	 são	
apresentados.	
	
Figura	4.12	–	Difratogramas	de	raios-X	das	amostras	após	resfriamento	em	água	(RA)	
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	 Os	picos	de	difração	da	figura	4.12	reforçam	o	que	é	visto	nas	imagens	da	figura	4.11,	
em	que	o	aumento	do	volume	de	TiB	e	TiC	produz	picos	com	intensidade	crescente	da	amostra	
com	0,5%	de	B4C	para	a	de	3%,	enquanto	que	a	inexistência	de	picos	de	fase	alfa	em	todas	as	
composições	confirma	a	ausência	desta	fase	na	matriz	de	beta.	 	
	 Na	figura	4.13,	observa-se	os	grãos	das	amostras	RA,	através	de	microscopia	óptica	da	
liga	e	de	imagens	de	EBSD	dos	compósitos.	
	
Figura	4.13	-	Imagens	dos	grãos	das	amostras	resfriadas	em	água.	a)	RA	0	caracterizada	por	
microscopia	 óptica;	 b-d)	 Imagens	 de	 EBSD	 das	 amostras	 RA	 0,5,	 RA	 1,5	 e	 RA	 3,	
respectivamente.	 As	 fases	 de	 TiB	 e	 TiC	 foram	 coloridas	 em	 preto,	 sendo	 identificadas	
somente	para	a	amostra	RA	3,	na	imagem	(d)	no	canto	superior	direito.	
	 Na	figura	4.13,	percebe-se	que	assim	como	nas	amostras	resfriadas	em	forno,	os	grãos	
de	fase	beta	nas	amostras	resfriadas	em	água	também	apresentam	uma	grande	redução	nos	
seus	tamanhos,	conforme	há	um	aumento	na	adição	de	B4C.		Para	as	amostras	RA	0,	RA	0,5,	
RA	 1,5	 e	 RA	 3,	 o	 tamanho	 médio	 dos	 grãos	 é	 de	 887	 μm,	 317	 μm,	 218	 μm	 e	 17	 μm,	
respectivamente.		
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	 Na	 figura	 4.14	 são	 comparados	 os	 valores	 de	 tamanho	 de	 grãos	 de	 fase	 beta	 das	
amostras	tratadas	termicamente.	
	
Figura	4.14	-	Tamanho	médio	dos	grãos	de	fase	beta	nas	amostras	resfriadas	em	forno	(RF)	
e	resfriadas	em	água	(RA).		
	 A	figura	4.14	demonstra	o	grande	efeito	de	refinamento	dos	grão	conforme	aumenta-
se	o	teor	de	B4C.	Nota-se	que	os	tamanhos	de	grão	das	amostras	RA	quando	comparados	aos	
das	amostras	submetidas	a	resfriamento	lento	não	permitem	concluir	que	as	horas	adicionais	
que	 as	 amostras	 permaneceram	 resfriando	 lentamente	 dentro	 do	 forno	 possam	 ter	
provocado	um	aumento	dos	grãos	nas	amostras	RF,	pois	somente	os	tamanhos	de	RF	0	e	RF	3	
são	superiores	aos	das	amostras	de	mesma	composição	resfriadas	em	água	(RA	0	e	RA	3).	RA	
0,5	e	RA	1,5	possuem	tamanho	de	grão	superiores	aos	das	amostras	resfriadas	em	forno	com	
mesma	composição	(RF	0,5	e	RF	1,5).	O	fato	destes	valores	terem	sido	obtidos	de	somente	
uma	 imagem	 de	 EBSD	 para	 cada	 composição,	 impede	 uma	 afirmação	 contundente	 do	
comportamento	 geral	 da	 microestrutura.	 Um	 mapeamento	 por	 EBSD	 de	 várias	 regiões	
distintas	 de	 cada	 amostra	 poderia	 fornecer	 uma	 de	 amostragem	 mais	 significativa,	
estatisticamente,	do	tamanho	de	grãos.	 	
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4.2.	Propriedades	mecânicas	em	temperatura	ambiente	
	
	 Em	temperatura	ambiente,	as	amostras	brutas	de	solidificação	 foram	submetidas	à	
ensaios	 de	 nanoindentação,	 microdureza	 e	 macrodureza,	 enquanto	 as	 oriundas	 dos	
tratamentos	 térmicos	 foram	 submetidas	 à	 ensaios	 de	 microdureza	 e	 compressão,	
proporcionando	os	resultados	apresentados	a	seguir.	
4.2.1.	Condição	bruta	de	solidificação	
	
	 Na	figura	4.15	dados	de	nanodureza,	microdureza	e	macrodureza	foram	extraídos	das	
amostras	 na	 condição	 bruta	 de	 solidificação,	 além	 do	 módulo	 de	 elasticidade	 por	
nanoindentação.	Módulo	de	elasticidade	e	nanodureza	de	boretos	e	carbonetos	também	são	
apresentados.	
	
	
Figura	4.15	-	Nanodureza	(canto	inferior	esquerdo)	e	módulo	de	elasticidade	(canto	superior	
esquerdo)	da	fase	beta;	nanodureza	e	módulo	de	elasticidade	de	TiB	e	TiC	grosseiros	da	
amostra	 BS	 3	 (canto	 superior	 direito);	 Micro	 e	 macrodureza	 Vickers	 dos	 materiais	
desenvolvidos	na	condição	bruta	de	solidificação	(canto	inferior	direito).	
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	 A	figura	4.15	apresenta	uma	avaliação	da	dureza	e	módulo	de	elasticidade	através	de	
nanoindentação	para	uma	contínua	faixa	de	cargas	aplicadas	na	fase	beta,	e	em	partículas	
grosseiras	de	TiB	e	TiC	na	composição	BS	3.	Os	efeitos	da	presença	das	partículas	duras	de	TiB	
e	TiC	na	matriz	macia	de	fase	beta	também	foram	analisadas	por	ensaios	de	microdureza	e	
macrodureza	Vickers.	
	 O	 módulo	 de	 elasticidade	 da	 fase	 beta	 aumenta	 com	 a	 adição	 de	 B4C.	 As	
nanoindentações	 foram	feitas	em	regiões	o	mais	distante	possível	de	partículas	visíveis	na	
superfície,	 e	 as	 curvas	 com	 um	 aumento	 anormal	 nos	 valores	 foram	 descartadas,	 pois	
possivelmente	nesses	casos	haviam	partículas	de	TiB	ou	TiC	em	regiões	abaixo	da	superfície	
(até	umas	centenas	de	nanômetros).	Contudo,	a	medição	exclusiva	de	fase	beta	também	é	
extremamente	dificultosa	devido	ao	efeito	de	microconstituintes	eutéticos	com	dimensões	
nanométricas.		
	 O	endurecimento	por	solução	sólida	pode	também	afetar	o	módulo	de	elasticidade,	
como	já	foi	demonstrado	o	efeito	do	Al	no	aumento	do	módulo	de	elasticidade	[COLLINGS	et	
al.,	1972].	Zhang	et	al.	(2015)	investigaram	o	efeito	do	Mo	em	ligas	de	Ti-Mo	e	concluíram	que	
a	 partir	 de	 uma	 concentração	 de	 15%	 em	 peso	 de	 Mo,	 há	 um	 aumento	 do	 módulo	 de	
elasticidade	 conforme	 se	aumenta	o	 teor	de	elementos	de	 liga.	O	 fenômeno	do	efeito	do	
tamanho	da	indentação,	onde	o	módulo	de	elasticidade	reduz	conforme	a	carga	de	indentação	
aumenta	é	evidente	para	BS	0	[PHARR	et	al.,	2010],	contudo,	não	pode	ser	identificado	para	
os	compósitos,	possivelmente	pela	distribuição	homogênea	de	precipitados	que	atuam	como	
barreiras	para	a	movimentação	das	discordâncias	formadas	durante	a	indentação.	
	 A	dureza	aumenta	com	a	adição	de	B4C,	e	valores	obtidos	por	nanoindentação	em	70	
mN	caem	de	30	a	40%	com	a	modificação	do	procedimento	de	medição	para	o	ensaio	de	
microdureza	Vickers	em	98	mN.	Reduções	similares	de	valores	de	dureza	entre	um	método	e	
outro	 já	 foi	 verificado	em	outras	pesquisas	 [QIAN	et	 al.,	 2005;	KIM	et	 al.,	 2008],	 devido	à	
mudanças	no	tipo	da	ponta	de	indentação	e	no	sistema	de	medição	em	cada	equipamento.	O	
tipo	 de	 instrumento	 de	 medição	 também	 aparenta	 afetar	 os	 resultados	 de	 micro	 e	
macrodureza,	 onde	 valores	 de	 dureza	 diminuem	 para	 a	 menor	 carga	 no	 ensaio	 com	 o	
durômetro.	Indentação	de	materiais	cúbicos	de	corpo	centrado	têm	demonstrado	seguir	um	
típico	 comportamento	 de	 dureza-carga	 [VOYIADJIS	 et	 al.,	 2010],	 onde	 três	 regiões	 são	
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identificadas,	começando	com	uma	redução	na	dureza,	 seguida	por	um	aumento	devido	à	
endurecimento	local,	e	por	último	amaciamento	para	cargas	mais	altas	ou	penetrações	mais	
profundas	do	indentador.	
	 As	curvas	de	dureza	apresentadas	na	Figura	4.15	aparentam	seguir	essa	característica	
proposta.	Porém,	a	razão	para	isso	não	é	tão	simples	como	para	ligas	ou	materiais	puros,	pois	
os	reforços	dos	compósitos	adicionam	vários	fatores	de	complexidade	ao	comportamento	do	
material.	 O	 efeito	 da	 solução	 sólida	 de	 B	 e	 C	 não	 é	 considerado	 um	 mecanismo	 de	
endurecimento	 devido	 à	 insignificante	 solubilidade	 destes	 elementos	 no	 Ti,	 contudo,	 o	
aumento	no	teor	de	elementos	em	solução	sólida	na	fase	beta	devido	à	menor	concentração	
de	titânio,	consumido	na	formação	de	TiB	e	TiC	aumenta	a	dureza	[JAFFEE	et	al.,	1958].	
	 Para	nanodureza,	o	efeito	do	 tamanho	dos	grãos	não	 influencia	nos	valores	 já	que	
estes	são	muito	maiores	que	as	impressões	de	indentação,	contudo	para	os	ensaios	de	micro	
e	macrodureza,	o	efeito	de	endurecimento	devido	ao	menor	tamanho	de	grão	das	amostras	
com	maior	adição	de	B4C		deve	ser	considerado	já	que	o	tamanho	da	diagonal	das	indentações	
pode	atingir	valores	de	até	400	μm	para	as	maiores	cargas.	A	redução	no	tamanho	dos	grãos	
observada	nos	 compósitos	 é	 um	 fator	 que	 reduz	 a	mobilidades	das	 discordâncias	 geradas	
durante	a	indentação.	A	modificação	do	mecanismo	de	deformação	de	escorregamento	para	
formação	de	fases	induzidas	por	deformação,	como	ω	ou	martensítica	ortorrômbica	(α'')	em	
ligas	de	Ti-Mo,	já	foi	tema	de	investigação	de	vários	trabalhos	[KIM	et	al.,	2007;	HIDA	et	al.,	
1982;	 WOOD,	 1963]	 e	 esse	 mecanismo	 pode	 também	 ter	 um	 efeito	 importante	 no	
endurecimento	por	deformação	conforme	a	indentação	é	executada.		
	 A	formação	in-situ	das	partículas	de	TiC	cria	tensões	nos	arredores	devido	a	diferenças	
nos	coeficientes	de	expansão	térmicos	(CET)	entre	o	Ti	que	na	liga	Beta	21S	é	de	8,5	´	10-6	K-1	
[BOYER	et	al.,	1993]	e	do	TiC,	que	é	de	7,4	´	10-6	K-1	 [PIERSON,	1993],	alterando	a	dureza,	
principalmente	quando	partículas	primárias	grosseiras	de	TiC	estão	presentes	como	no	caso	
de	BS	3.	O	CET	do	TiB	é	mais	próximo	ao	do	titânio,	8,6	´	10-6	K-1	[SAITO,	2004],	afetando	a	
dureza	em	menor	grau.		
	 Para	 cargas	 elevadas	nos	 ensaios	de	micro	e	macrodureza	é	 impossível	 não	atingir	
partículas	e	a	distinção	entre	valores	de	dureza	do	material	como	um	conjunto	de	matriz	e	
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reforço,	e	não	apenas	fase	beta,	fica	mais	clara.	Pode-se	identificar	na	figura	4.14	que	a	carga	
onde	a	dureza	do	material	deve	passar	a	ser	considerada	como	de	um	compósito	e	não	apenas	
de	 um	 único	 grão	 de	 fase	 beta,	 é	 em	 1000	mN,	 onde	 os	 valores	 de	 dureza	 de	 todos	 os	
compósitos	aumenta	consideravelmente,	enquanto	de	BS	0	permanece	constante.	Ou	seja,	a	
partir	dessa	carga,	as	indentações	passam	a	atingir	uma	maior	quantidade	de	partículas	de	TiB	
e	 TiC	e	não	apenas	 a	 fase	beta.	Valores	de	microdureza	em	cargas	 superiores	 à	1000	mN	
atingem	valores	máximo	entre	2000	e	5000	mN,	reduzindo	para	cargas	maiores	até	50000	
mN.	Nas	medições	de	macrodureza,	a	dureza	aumenta	até	cargas	entre	100000	mN	e	200000	
mN,	diminuindo	posteriormente.	
	 Nanoindentação	também	foi	utilizada	para	medir	a	dureza	e	módulo	de	elasticidade	
de	partículas	primárias	de	TiB	e	TiC	nas	amostras	de	BS	3,	e	o	efeito	já	mencionado	do	tamanho	
da	indentação	para	ambas	as	propriedades.	Valores	iniciais	de	módulo	de	elasticidade	atingem	
até	550	GPa	para	TiB	e	350	GPa	para	TiC,	e	a	dureza	de	32,5	GPa	e	25	GPa,	para	TiB	e	TiC,	
respectivamente.	Diferentes	métodos	têm	sido	utilizados	por	outros	autores	para	determinar	
o	módulo	de	elasticidade,	variando	de	200	GPa	até	750	GPa	para	TiB	[ATRI	et	al.,	1999;	FAN	
et	al.,	1994;	GORSSE	et	al.,	2003]	e	410	GPa	até	510	GPa	para	TiC	[PIERSON,	1996],	onde	os	
valores	superiores	de	módulo	de	elasticidade	do	TiC,	quando	comparados	aos	obtidos	nesta	
pesquisa,	 podem	 estar	 relacionadas	 à	 estequiometria	 das	 partículas	 produzidas	 nestes	
trabalhos.	A	dureza	já	foi	reportada	na	faixa	de	27,5	GPa	[CAO	et	al.,	2006]	para	TiB,	que	está	
dentro	da	 faixa	de	valores	obtidos	na	 figura	4.15,	e	entre	28	e	35	GPa	para	TiC	 [PIERSON,	
1996],	o	que	novamente	demonstra	que	possivelmente	as	partículas	produzidas	no	material	
BS	3	podem	ser	sub-estequiométricos.	
	
4.2.2.	Amostras	tratadas	termicamente	
	
	 A	figura	4.16	ilustra	os	valores	de	microdureza	obtidos	para	as	amostras	resfriadas	em	
forno	e	em	água.	
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Figura	4.16	–	Valores	de	microdureza	dos	materiais	resfriados	em	forno	(RF)	e	em	água	
(RA)	
	
	 Nas	amostras	resfriadas	rapidamente	observa-se	uma	tendência	crescente	na	dureza,	
atingindo	valores	na	faixa	de	3,95	GPa	para	a	maior	concentração	de	B4C.	O	fato	da	matriz	
metálica	ser	composta	somente	por	fase	beta	para	as	concentrações	de	0,5	a	3%,	conforme	
discutido	anteriormente,	reflete	a	influência	da	formação	dos	compostos	duros	TiB	e	TiC	no	
aumento	da	dureza	do	material,	mesmo	em	uma	matriz	macia.	
	 Já	 na	 condição	 de	 resfriamento	 lento	 nota-se	 uma	 dureza	 crescente	 até	 a	
concentração	de	1,5%	de	B4C,	excedendo	os	valores	da	condição	RA	nos	mesmos	teores.		Isso	
se	deve	pois	nas	amostras	resfriadas	em	forno	houve	a	formação	de	agulhas	de	fase	alfa,	que	
nas	dimensões	observadas,	tendem	a	elevar	a	dureza	na	matriz	combinados	com	efeito	de	
reforço	promovido	pelo	TiB	e	TiC.	Tal	justificativa	pode	ser	utilizada	para	explicar	a	redução	
na	dureza	da	amostra	com	3%	de	B4C,	onde	nesta,	houve	uma	redução	na	quantidade	de	fases	
aciculares	duras	de	alfa,	conforme	visto	nas	imagens	de	MEV	(Figura	4.4)	e	nos	padrões	de	
difração	de	raios-X	(Figura	4.8).	Isso	demostra	que	mesmo	havendo	um	aumento	no	volume	
de	TiB	e	TiC	para	a	composição	de	3%,	a	menor	presença	de	fase	alfa	e	consequentemente	
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maior	volume	de	fase	beta	influenciam	mais	intensamente	na	redução	da	dureza	do	material.	
	 Nota-se	que	os	valores	de	microdureza	de	RF	3	e	RA	3	estão	dentro	da	faixa	de	erro	
um	 do	 outro,	 devido	 ao	 fato	 de	 suas	 microestruturas	 serem	 muito	 semelhantes,	 sendo	
praticamente	compostas	por	fase	beta	e	TiB	e	TiC.	A	fase	alfa	nanométrica	em	RF	3	não	produz	
nenhum	efeito	de	endurecimento	no	compósito.	
4.2.3.	Ensaio	de	Compressão	
	
	 As	curvas	de	 tensão	por	deformação	obtidas	a	partir	do	ensaio	de	compressão	das	
amostras	submetidas	a	tratamento	térmico	de	solubilização	são	apresentadas	nas	figuras	4.17	
e	4.18	e	os	respectivos	valores	de	limite	de	escoamento,	limite	de	resistência	à	compressão	e	
deformação,	extraídos	das	curvas,	estão	na	tabela	4.1.	
	
Figura	4.17	–	Diagrama	de	tensão	x	deformação	do	ensaio	de	compressão	dos	materiais	
resfriados	em	forno	(RF)	
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Figura	4.18	–	Diagrama	de	tensão	x	deformação	do	ensaio	de	compressão	dos	materiais	
resfriados	em	água	(RA)	
			
	 O	efeito	da	adição	de	B4C	na	propriedade	mecânica	de	resistência	à	compressão	tem	
aspectos,	 em	partes,	 similares	 ao	 comportamento	 da	 dureza.	 Isso	 pode	 ser	 observado	 no	
aumento	gradual	no	limite	de	resistência	entre	as	amostras	de	RF	0,	RF	0,5	e	RF	1,5,	seguida	
pela	 redução	 dessa	 propriedade	 na	 amostra	 com	 3%	 de	 B4C	 (RF	 3).	 No	 caso	 da	 dureza,	
contudo,	houve	uma	redução	maior,	de	10%	entre	as	amostras	de	1,5%	e	3%,	enquanto	na	
resistência	à	compressão,	a	redução	foi	de	apenas	3%.	A	análise	desse	fenômeno	sugere	que	
um	volume	menor	de	 reforços	na	amostra	 com	1,5%	de	B4C	 impede	a	movimentação	das	
discordâncias,	 durante	 o	 procedimento	 de	 compressão,	 de	 forma	 tão	 eficiente	 quanto	 na	
amostra	 com	 volume	 maior	 de	 reforços,	 porém	 com	 menos	 fase	 alfa,	 como	 é	 caso	 da	
composição	de	3%	de	B4C.	
	 Dentre	todos	os	ensaios,	a	amostra	com	menor	deformação	até	a	fratura	foi	a	de	1,5%	
de	B4C	(RF	1,5),	 isso	se	deve	possivelmente	ao	maior	volume	de	TiB	e	TiC,	se	comparada	à	
amostra	com	0,5%	de	B4C.	O	efeito	da	quantidade	reduzida	de	fase	alfa	na	amostra	com	maior	
concentração	de	B4C	(3%)	é	visto	também	na	deformação	máxima	sofrida	pelo	corpo	de	prova	
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no	ensaio.	Neste	cenário,	o	maior	volume	de	fase	beta	dúctil	permitiu	uma	deformação	42%	
maior	que	a	amostra	na	mesma	condição	(RF)	com	menos	elementos	adicionais	(1,5%	de	B4C).	
Dessa	 forma,	observa-se	que	as	características	da	matriz	metálica	 têm	 influência	maior	na	
deformação	máxima	do	que	no	limite	de	resistência.	
	 O	 comportamento	 das	 amostras	 resfriadas	 em	 água	 (RA)	 demonstra	 que	 há	 um	
aumento	tanto	no	limite	de	escoamento,	como	no	limite	de	resistência	à	compressão	com	a	
adição	de	carboneto	de	boro	acompanhada	da	redução	da	ductilidade	nas	amostras	com	esse	
composto.	 Isso	 confirma	 novamente	 a	 influência	 da	 matriz	 na	 deformação,	 enquanto	 a	
presença	das	partículas	in-situ	impacta	de	forma	mais	nítida	a	resistência	à	compressão.	
	 Comparando-se	os	valores	das	amostras	RF	e	RA	na	tabela	4.1,	nota-se	que	todas	as	
amostras	 com	 relevante	 volume	 de	 fase	 alfa	 (RF	 0,	 RF	 0,5	 e	 RF	 1,5)	 possuem	 limite	 de	
escoamento	e	limite	de	resistência	à	compressão,	superiores	que	as	amostras	com	mesmas	
composições	da	condição	RA.	A	única	composição	que	apresenta	propriedades	de	resistência	
à	compressão	superiores	que	a	da	resfriada	em	forno,	é	a	RA	3.	As	maiores	deformações	até	
a	fratura	são	observadas	em	todas	as	composições	resfriadas	em	água,	devido	à	presença	da	
fase	beta	que	tem	boa	ductilidade.	
Tabela	4.1	–	Propriedades	mecânicas	dos	materiais	resfriados	em	forno	e	em	água	
	 Limite	de	escoamento	(MPa)	
Limite	de	
resistência	à	
compressão	(MPa)	
Deformação	(%)	
RF	0	 801	±	24	 1116	±	33	 23,8	±	1,7	
RF	0,5	 1055	±	15	 1521	±	16	 14,6	±	0,7	
RF	1,5	 1281	±	18	 1680	±	21	 13,2		±	1,3	
RF	3	 1205	±	18	 1636	±	26	 20,5	±	2,5	
RA	0	 685	±	32	 991		±	37	 27,0	±	0,8	
RA	0,5	 943	±	35	 1432	±	22	 23,7	±	1,1	
RA	1,5	 1064	±	19	 1485	±	17	 21,9	±	1,5	
RA	3	 1304	±	22	 1726	±	30	 20,7	±	1,8	
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4.3.	Propriedades	Mecânicas	em	Temperaturas	Elevadas	
	
	 As	 amostras	 resfriadas	 em	 forno	 possuem	 resistência	 mecânica	 superior	 à	 das	
resfriadas	em	água,	exceto	na	composição	com	3%	de	B4C,	porém,	a	deformação	máxima	nos	
ensaios	 de	 compressão	 em	 temperatura	 ambiente	 foi	 inferior	 em	 todas	 as	 amostras,	 em	
comparação	 às	 resfriadas	 rapidamente.	 Dessa	 forma,	 optou-se	 por	 realizar	 os	 ensaios	 de	
compressão	 a	 quente	 somente	 com	 as	 amostras	 resfriadas	 em	 água,	 que	 além	 de	 terem	
excelentes	 propriedades,	 podem	 ser	 produzidas	 mais	 rapidamente	 que	 as	 resfriadas	
lentamente.	As	propriedades	mecânicas	de	módulo	de	elasticidade,	 limite	de	 resistência	à	
compressão	e	limite	de	escoamento	foram	obtidas	nas	temperaturas	de	150°C,	300°C,	600°C	
e	900°C.	Valores	para	a	amostras	sem	B4C	na	temperatura	de	150°C	não	foram	obtidos	nesse	
estudo.	 	
	 Na	figura	4.19	são	apresentados	os	módulos	de	elasticidade	dos	materiais	produzidos	
por	resfriamento	em	água	e	submetidos	a	ensaio	de	compressão	em	temperaturas	elevadas.	
	
Figura	4.19	–	Módulo	de	elasticidade	dos	materiais	submetidos	à	ensaio	de	compressão	
em	temperaturas	elevadas.	
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	 Na	figura	4.19	nota-se	que	há	um	aumento	do	módulo	de	elasticidade	dos	materiais	
com	0,5%	e	3%	de	B4C	entre	as	temperaturas	de	150°C	a	300°C,	o	que	pode	ser	provocado	
pelo	 crescimento	 da	 fase	 ômega	 atérmicas,	 comum	 em	 ligas	 beta	 resfriadas	 em	 água.	
Conforme	descrito	na	seção	2.1.4,	tais	estruturas	podem	evoluir	para	fase	ômega	isotérmica	
em	temperaturas	entre	100°C	a	475°C,	tornando	o	material	mais	rígido.	Tal	efeito	não	é	visível	
na	amostra	com	1,5%	de	B4C.	De	300°C	a	600°C	o	módulo	de	elasticidade	da	amostra	com	3%	
de	B4C	se	mantém	praticamente	constante	enquanto	os	dois	compósitos	com	teores	inferiores	
apresentam	 uma	 redução	 de	 aproximadamente	 20	 GPa,	 e	 a	 liga	 Beta	 21S	 tem	 seu	 valor	
reduzido	pela	metade.	Em	900°C,	há	uma	queda	acentuada	do	módulo	de	elasticidade	em	
todos	os	materiais,	com	a	amostra	de	3%	de	B4C	mantendo	um	valor	próximo	a	80	GPa.	
	 Na	 figura	4.20	são	apresentados	os	valores	de	 tensão	máxima	de	compressão	e	de	
tensão	de	escoamento	dos	materiais	produzidos	por	resfriamento	em	água	e	submetidos	a	
ensaio	de	compressão	em	temperaturas	elevadas.	
	
Figura	4.20	–	Tensão	máxima	de	compressão	e	Tensão	de	escoamento	os	materiais	
submetidos	à	ensaio	de	compressão	em	temperaturas	elevadas.	
	
	 Na	 figura	 4.20,	 a	 tensão	 máxima	 de	 compressão	 e	 a	 tensão	 de	 escoamento	 dos	
materiais	tem	uma	tendência	similar	de	redução	com	o	aumento	da	temperatura.	Nesta	figura	
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também	 foram	 inseridas	 as	 tensões	 obtidas	 nos	 ensaios	 de	 compressão	 em	 temperatura	
ambiente,	 conforme	 apresentados	 na	 tabela	 4.1.	 Exceto	 para	 tensões	 máximas	 de	
compressão	de	RA	1,5,	todas	as	outras	amostras	apresentam	queda	nessa	propriedade	com	a	
elevação	de	temperatura	de	ensaio	de	ambiente	para	150°C.	Em	150°C	e	300°C,	as	amostras	
com	1,5%	e	3%	de	B4C	possuem	valores	quase	idênticos	de	tensão	máxima	de	compressão,	
contudo	na	amostra	com	maior	teor	de	B4C	a	tensão	de	escoamento	é	400	MPa	maior	que	na	
com	1,5%	de	B4C	em	ambas	temperaturas.	Em	300°C,	a	adição	de	0,5%	de	B4C	aumenta	o	valor	
máximo	de	tensão	de	compressão	em	quase	300	MPa.	Na	temperatura	de	aplicação	crítica	a	
600°C,	 todos	os	compósitos	têm	propriedades	superiores	à	da	 liga	Beta	21S,	enquanto	em	
900°C	 ocorre	 uma	 grande	 redução	 das	 propriedades,	 as	 quais	 convergem	para	 valores	 de	
tensão	de	escoamento	e	de	limite	de	compressão	abaixo	de	200	MPa.	
	
5.	CONCLUSÕES	
	
	 A	 análise	 dos	 resultados	 obtidos	 na	 etapa	 experimental	 em	 vista	 dos	 objetivos	
estabelecidos	permite	extrair	as	seguintes	conclusões:	
a) A	adição	de	B4C	na	liga	de	titânio	Beta	21S	permite,	a	partir	da	fundição,	que	se	formem	
partículas	in-situ	de	TiB	e	TiC;		
b) O	tratamento	 térmico	seguido	por	 resfriamento	 lento	provoca	precipitação	de	 fase	
alfa,	 contudo	 a	 adição	de	B4C	 refina	 essa	 fase	 e	 estabiliza	 a	 fase	 beta,	 pois	 há	 um	
consumo	de	titânio	durante	a	formação	das	partículas	de	TiB	e	TiC,	reduzindo	o	teor	
deste	elemento	disponível	para	formação	de	solução	sólida	com	os	outros	elementos	
de	 liga.	 A	 identificação	 da	 fase	 alfa	mais	 refinada,	 na	 amostra	 com	 3%	 de	 B4C	 foi	
possibilitada	por	imagens	de	MET	e	através	da	ferramenta	ASTAR;	
c) Análises	por	EDS	revelam	uma	baixa	concentração	dos	elementos	de	liga	nas	partículas	
de	TiC.	Nas	partículas	de	TiB	há	presença	de	Mo	e	Nb,	enquanto	Al	é	encontrado	em	
baixas	 concentrações.	 Fase	 beta	 de	 titânio	 tem	 grande	 concentração	 de	Mo	 e	Nb,	
elementos	beta	estabilizadores,	enquanto	a	fase	alfa	tem	maior	concentração	de	Al,	
elemento	alfa	estabilizador;	
d) A	adição	de	B4C	na	liga	Beta	21S	provoca	uma	grande	redução	nos	tamanhos	de	grão	
de	fase	beta,	conforme	comprovado	nas	amostras	RF	e	RA.	Os	menores	grãos	foram	
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encontrados	nas	amostras	com	3%	de	B4C,	pois	nestas	há	formação	de	precipitados	
primários	 de	 TiB	 e	 TiC,	 que	 atuam	 como	pontos	 de	 nucleação	 heterogênea	 para	 a	
nucleação	 da	 fase	 beta	 e	 ao	mesmo	 tempo,	 a	 presença	 homogênea	 e	 em	 grande	
quantidade	dessas	partículas	impede	o	crescimento	dos	grãos	durantes	a	solidificação	
e	 tratamentos	 térmicos.	 Não	 há	 uma	 distinção	 clara,	 ou	 efeito	 significativo,	 das	
diferentes	taxas	de	resfriamento	nos	tamanhos	de	grão.		
e) Ensaios	 de	 nanoindentação	 nas	 amostras	 brutas	 de	 solidificação	mostraram	 que	 o	
módulo	de	elasticidade	aumentou	com	a	adição	de	B4C,	de	87	GPa	para	BS	0	para	130	
GPa	para		BS	3,	e	a	dureza	também	aumento	passando	de	valores	de	4,6	GPa	para	6,2	
GPa,	para	BS	0	e	BS	3,	 respectivamente.	Medições	de	micro	e	macro	dureza	 foram	
usados	 para	 verificar	 que	 em	 1000	mN,	 as	medidas	 de	 dureza	mudam	 de	 valores	
referentes	a	uma	única	fase,	para	várias	fases,	onde	a	presença	das	partículas	in-situ	
modifica	as	propriedades	mecânicas	em	larga	escala;	
f) Módulo	 de	 elasticidade	 e	 nanodureza	 de	 partículas	 grosseiras	 de	 TiB	 e	 TiC	 nas	
amostras	BS	3	foram	medidas,	sendo	que	os	valores	para	TiB	estão	de	acordo	com	a	
literatura,	 enquanto	 os	 de	 TiC	 são	 inferiores	 que	 os	 encontrados	 na	 literatura,	
possivelmente	por	diferenças	na	estequiometria	das	partículas;		
g) TiB	e	TiC	atuam	no	aumento	da	resistência	mecânica	dos	compósitos,	comprovados	a	
partir	 de	 ensaios	 de	 microdureza	 e	 compressão,	 contudo,	 observa-se	 também	 a	
influência	significativa	da	matriz	metálica,	onde	a	presença	predominante	de	fase	beta	
possibilita	deformações	superiores;	
h) Em	 temperaturas	 elevadas,	 os	 efeitos	 do	 aumento	 nas	 propriedades	mecânicas	 de	
módulo	de	elasticidade	e	resistência	à	compressão	são	tão	significativos	quanto	nos	
ensaios	em	temperatura	ambiente.	Em	600°C,	temperatura	crítica	de	aplicação	da	liga,	
enquanto	o	módulo	de	elasticidade	da	liga	cai	para	cerca	de	60	GPa,	a	do	compósito	
com	 3%	 de	 B4C	 se	 mantém	 ao	 redor	 de	 160	 GPa,	 similarmente,	 para	 as	 mesmas	
amostras	em	mesma	temperatura,	há	um	aumento	de	quase	400	MPa	na	tensão	de	
escoamento	 para	 o	 compósito,	 indicando	 uma	 superioridade	 das	 propriedades	
mecânicas	com	adições	até	3%	de	B4C.	
i) Finalmente,	considera-se	que	a	composição	com	3%	de	B4C	possui	o	melhor	conjunto	
de	 propriedades,	 visto	 que	 possui	 a	 microestrutura	 mais	 refinada,	 além	 de	 ter	
propriedades	mecânicas	de	nano,	micro	e	macrodureza,	módulo	de	elasticidade	em	
	 106	
temperatura	 ambiente	 e	 em	 temperaturas	 elevadas,	 e	 resistência	 à	 compressão,	
superiores	que	a	da	liga	Beta	21S.	Uma	redução	de	somente	7%	de	deformação	até	a	
fratura	 no	 material	 resfriado	 em	 água,	 em	 relação	 à	 liga,	 torna	 esse	 compósito	
extremamente	viável	para	aplicações	críticas	em	aeronaves.	E	for	fim,	a	produção	final	
de	uma	matriz	majoritariamente	de	fase	beta	independente	do	tratamento	térmico	
empregado,	 é	 um	 fator	 extremamente	 importante	 na	 produção	 de	 lingotes	 com	
grande	 seção	 transversal,	 onde	 no	 caso	 deste	 compósito,	 diferentes	 taxas	 de	
resfriamento	formam	microestruturas	praticamente	iguais.	 	
	
	 Trabalhos	 futuros	 poderiam	 introduzir	 o	 envelhecimento	 como	 um	 possível	
tratamento	 térmico	 para	 os	 compósitos,	 modificando	 as	 variáveis	 desse	 processo	 para	
produzir	 fase	alfa	 refinada	e	distribuída	homogeneamente	na	matriz,	o	que	poderia	 trazer	
melhorias	 ainda	 maiores	 nas	 propriedades	 mecânicas.	 O	 estudo	 do	 comportamento	 do	
material	 em	 ensaios	 de	 tração,	 fadiga,	 fluência,	 corrosão	 e	 desgaste	 complementaria	 os	
conhecimentos	obtidos	neste	trabalho.	
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